Plastizität, deformationsinduzierte Phänomene und
Élinvareigenschaften in antiferromagnetischen
austenitischen FeMnNiCr-Basislegierungen: Plastizität, deformationsinduzierte Phänomene und Élinvareigenschaften in antiferromagnetischen austenitischen FeMnNiCr-Basislegierungen by Geißler, David
Fakultät Maschinenwesen
Technische Universität Dresden




zur Erlangung des akademischen Grades
Doktor-Ingenieur (Dr.-Ing.)
vorgelegt von
Dipl.-Ing. Christian David Geißler
geboren am 31.01.1981 in Dresden
Tag der Einreichnung: 13.01.2012
Tag der Verteidigung: 29.05.2012
Gutachter: Prof. Dr. rer. nat. L. Schultz
Prof. Dr.-Ing. M. Nganbe




Hiermit versichere ich gemäß § 6 Abs. 1 der Promotionsordnung der Fakultät
Maschinenwesen an der Technischen Universität Dresden, dass ich die vorliegende
Dissertation zum Thema
„Plastizität, deformationsinduzierte Phänomene und Élinvareigenschaften in
antiferromagnetischen austenitischen FeMnNiCr-Basislegierungen“
ohne unzulässige Hilfe Dritter und ohne Benutzung anderer als der angegebenen
Hilfsmittel angefertigt habe. Die aus fremden Quellen direkt oder indirekt übernommenen
Gedanken sind als solche kenntlich gemacht.
Bei der Auswahl und Auswertung des Materials sowie bei der Herstellung des Manuskripts
habe ich Unterstützungsleistungen von folgenden Personen erhalten: Prof. Dr. L. Schultz,
Dr. J. Freudenberger und Dr.K.-H.Müller. Weitere Personen waren an der geistigen
Herstellung der vorliegenden Arbeit nicht beteiligt. Insbesondere habe ich nicht die Hilfe
eines kommerziellen Promotionsberaters in Anspruch genommen. Dritte haben von mir
keine geldwerten Leistungen für Arbeiten erhalten, die in Zusammenhang mit dem Inhalt
der vorgelegten Dissertation stehen.
Die Arbeit wurde bisher weder im Inland noch im Ausland in gleicher oder ähnlicher Form
einer anderen Prüfungsbehörde vorgelegt und ist auch noch nicht veröffentlicht worden.
Diese Promotionsordnung wird anerkannt.
Dresden, 12.01.2012 David Geißler
I
Danksagung
Die Durchführung dieser Arbeit erfolgte am Leibniz-Institut für Festkörper- und
Werkstoffforschung (IFW) Dresden. Daher gilt mein Dank zuallererst dem Institut, seiner
Leitung und seinen Mitarbeitern in Forschung, Forschungstechnik und Verwaltung. Die
erlebte Unterstützung und Hilfe vieler Kollegen und Freunde hat zum Gelingen dieser
Arbeit beigetragen und ich bedanke mich herzlich dafür. Als Promotionsstudent an der
TUDresden danke ich der Fakultät Maschinenwesen für die Durchführung des
Promotionsverfahrens.
Besonders danke ich meinem Doktorvater, Prof. Dr. L. Schultz, für die Betreuung und die
Möglichkeit, im Institut für Metallische Werkstoffe an meiner Dissertation zu arbeiten.
Unterstützung und Förderung durch Prof. Dr. L. Schultz konnte ich während meiner
gesamten akademischen Ausbildung erfahren. Ich danke ihm für die Übernahme des
Hauptreferates und an dieser Stelle auch Prof. Dr.M.Nganbe für die Bereitschaft, das
Zweitgutachten zu übernehmen.
Meinem Betreuer, Dr. J. Freudenberger, danke ich für Zuspruch und Unterstützung bei der
Bearbeitung meines Forschungsvorhabens sowie die kritische Durchsicht meines
Manuskripts. Die offene, freundschaftliche und kollegiale Zusammenarbeit hat mir sehr
geholfen und prägt auch die alltägliche Arbeit in der von ihm geleiteten Abteilung
Metallphysik. Die unter seiner Betreuung erlebte Balance zwischen Förderung, Forderung
und der Freiheit, eigene Schwerpunkte zu setzen, hat sehr zu Motivation und Erfolg bei der
wissenschaftlichen Arbeit beigetragen. Dr.K.-H.Müller danke ich für die freundliche,
lehrreiche und spannende Zusammenarbeit und die intensiven Diskussionen bei der
Bearbeitung der besonderen magnetischen Aspekte der untersuchten Legierungen sowie
ebenfalls kritische Durchsicht des Manuskripts. In diesem Zusammenhang danke ich auch
allen Koautoren und Mitarbeitern, die zur Erarbeitung und Veröffentlichung der während
dieser Arbeit entstandenen Publikationen beigetragen haben.
Dr. J. Eickemeyer danke ich für seine Arbeit als Projektverantwortlicher innerhalb des
BMBF-Verbundprojektes „Entwicklung dynamischer Systeme für mechanisch anzeigende
Messsysteme mit Energie- und Rückstellfunktion aus antiferromagnetischen,
temperaturkompensierenden Werkstoffen“ (FKZ01RI05262), in das ein guter Teil meiner
Arbeit am IFW Dresden eingebettet war. Ich bedanke mich bei den Geldgebern und allen
Mitwirkenden im Rahmen dieses Projektes. Ebenfalls danke ich für die Unterstützung der
DFG und allen Mitarbeitern im Rahmen des Projektes „Materials World Network:
Mechanisms leading to nanometer-sized materials“ (FR1714/5-1).
A.Heinrich danke ich für die tatkräftige Unterstützung als betreuende Sekretärin in der
Abteilung Metallphysik.
Ohne die Unterstützung vieler wissenschaftlicher und technischer Mitarbeiter im Institut
ist die Bearbeitung der untersuchten Legierungen mit einer sehr langen Prozess- und
Charakterisierungskette nicht möglich. Ich danke M.Frey für die Erschmelzung der
Legierungen, D. Seifert und T.Wolf für die Umformarbeiten sowie C.Rodig für
unterstützende Anregungungen. H.-P.Trinks und S.Neumann danke ich für die
Bearbeitung der Glühaufträge. S. Grundkowski und F. Thunig danke ich stellvertretend für
die Auftragsbearbeitungen in der mechanischen Werkstatt; H.Klauß für die Arbeit und
Unterstützung bei der mechanischen Materialprüfung; besonders M.Gründlich sowie
II
K. Schröder und M. Schubert stellvertretend für die Unterstützung des
Metallographielabors bei der Probenpräparation und Härtemessung und G.Pietzsch,
A.Voß und Dr.W.Gruner stellvertretend für zahlreiche chemische Analysen. Dr.V.Neu
danke ich für hilfreiche Diskussionen und Unterstützung als Gerätebetreuer des PPMS
VSM. Dr.Nenkov gilt besonderer Dank für die Zusammenarbeit und Betreuung bei der
SQUID-Magnetometrie. C.Mickel danke ich für die intensive Zusammenarbeit bei der
TEM-Charakterisierung sowie Dr. J. Thomas für hilfreiche Erläuterungen und Diskussionen
und H.Kempe und G. Schneider für die TEM-Präparation. Dr. B. Schwarz danke ich für
Röntgenbeugungsmessungen in Durchstrahlung. Für Unterhaltungen zu den theoretischen
Aspekten der Magnetovolumeneffekte danke ich Dr. M.Richter. Ich danke den
studentischen Hilfskräften S.Yin und M.Marx sowie M.Krautz, die ihre Diplomarbeit zu
Teilaspekten der untersuchten Legierungen durchgeführt hat. Bei den Mitarbeiterinnen in
der Bibliothek des IFWDresden bedanke ich mich für die Bereitstellung/Beschaffung
zahlreicher Literaturartikel und einiger Bücher, die nicht in zugänglichen Datenbanken
verfügbar waren.
Für die begleitenden DMA-Messungen am IPF Dresden danke ich Dr.R.Häßler;
S. Eichholz für DMA-Testmessungen bei der Fa.NetzschGerätebauGmbH und R. Liebscher
für spektrometrische Zusammensetzungsanalysen bei der BGHEdelstahl FreitalGmbH.
Prof. Dr.M.Acet und dem Springer-Verlag danke ich für die freundliche Bereitstellung von
Bildmaterial und Prof. Dr. U. Martin für interessante Diskussionen zur Thematik der
TWIP-Legierungen.
Ich danke den leitenden Mitarbeitern, vielen Kollegen, Mitdoktoranden und Freunden am
IFWDresden für Unterstützung und Hilfe bei der alltäglichen Arbeit und viele interessante
Gespräche. Besonders nennen möchte ich hierbei:
B. Bartusch, D.Beitelschmidt, U. Besold, A.Börner, K.Clausnitzer, Prof. Dr.K.Dörr,
S.Donath, Prof. Dr. J. Eckert, A. Eichler, Dr. S. Engel, J. Engelhardt, Dr. S. Fähler,
T. Freudenberg, Dr.U.Gaitzsch, Dr.A.Gebert, Dr. T.Gemming, Dr.A.Güth, K.Güth,
Dr. J.Hänisch, Dr. S.Haindl, G. Handtusch, F.Herold, Dr.M.Herrmann, Dr.D.Hinz,
Dr.U.Hinz, Dr.V.Hoffmann, Prof. Dr. B.Holzapfel, Dr. R.Hühne, S.Kaschube,
A.Kauffmann, S. Kauffmann-Weiß, A.Kießling, Dr. A. Kirchner, E.Knauer,
R. Kretzschmar, Dr.U.Kühn, Dr. J. Liu, T.Marr, E.Mohn, Dr. T.Niemeier, Dr. S. Pauly,
A. Pöhl, Dr.M.Pötzschke, D. Pohl, R. Pokorny, E.Reich, Dr. B.Rellinghaus, Dr.U.Rößler,
Dr. S. Roth, Dr. M. Sakaliyska, Dr.R. Schäfer, J. Scheiter, Dr.H. Schmidt, H. Schulze,
S. Schumann, Dr.U. Siegel, M. Sparing, Dr. T. Thersleff, M.Uhlemann, R.Uhlemann,
M.Ulbrich, Dr.R.Voigtländer, Dr.M.Weihnacht, Dr.H.Wendrock und Dr.T.Woodcock.
Diese Arbeit widme ich meiner Frau und meinen Kindern sowie meinen Eltern,




Formelzeichen und Abkürzungen IX
1 Einleitung 1
2 Grundlagen 3
2.1 Struktur und Antiferromagnetismus in FeMn-Basislegierungen . . . . . . . . 3
2.2 Magnetovolumen- und magnetoelastischer Effekt in austenitischen
Eisen-Basislegierungen . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 6
2.3 Theorie und experimentelle Befunde zur Moment-Volumen-Instabilität in
Eisen-Basislegierungen . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 9
2.3.1 Theorie zu den anomalen Magnetovolumeneffekten . . . . . . . . . . 9
2.3.2 Relevante experimentelle Befunde zu den Magnetovolumeneffekten . . 11
2.4 Technische Invar- und Élinvar-Legierungen . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 17
2.4.1 Grundtypen . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 17
2.4.2 Ausscheidungsbildende Legierungssysteme technischer Invar- und
Élinvar-Legierungen . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 19
2.5 Plastizität und Umformverzwillingung in FeMn-Basislegierungen . . . . . . . 20
2.6 Schlussfolgerungen für die Legierungsentwicklung antiferromagnetischer
Élinvarlegierungen . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 30
3 Probenherstellung 33
3.1 Erschmelzung und Vorprozessierung . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 34
3.2 Umformung durch Drahtziehen und Walzen . . . . . . . . . . . . . . . . . . 37
3.3 Auslagerungsbehandlung . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 41
4 Umform- und Verformungsverhalten im Basissystem FeMnNiCr 43
4.1 Verfestigungsverhalten und Gefügeentwicklung . . . . . . . . . . . . . . . . . 43
4.1.1 Eigenschaftsentwicklung im Umformprozess . . . . . . . . . . . . . . 43
4.1.2 Untersuchung von TWIP an Zugversuchsproben . . . . . . . . . . . . 47
4.1.3 Diskussion des Verfestigungsverhaltens im Zugversuch . . . . . . . . . 50
4.2 TWIP - Modell der Umformverzwillingung . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 56
4.2.1 Polarität eines Stapelfehlers zwischen Shockley-Partialversetzungen . 56
4.2.2 Modellkompatible Beschreibung der experimentellen Befunde . . . . . 58
4.2.3 Diskussion des vorgeschlagenen TWIP-Modells . . . . . . . . . . . . . 63
5 Einfluss der Umformung auf die antiferromagnetischen Eigenschaften des
Basissystems FeMnNiCr 69
5.1 Umformung und Néeltemperatur . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 69
5.1.1 Einfluss der Umformung auf den Magnetisierungsverlauf über der
Temperatur . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 69
V
Inhaltsverzeichnis
5.1.2 Rückführung auf den Defektzustand umgeformter Proben . . . . . . . 71
5.1.3 Néeltemperaturänderung im gesamten Umformprozess . . . . . . . . 73
5.2 Remanente austauschgekoppelte Momente durch Umformdefekte im antifer-
romagnetischen Zustand . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 74
5.2.1 Hochstabile thermoremanente Magnetisierung im umgeformten metal-
lischen Antiferromagneten . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 74
5.2.2 Korrelation der thermoremanenten Magnetisierung mit dem Umform-
prozess . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 78
5.2.3 Partielle thermoremanente Magnetisierung . . . . . . . . . . . . . . . 80
5.2.4 Interpretation der Charakteristik der thermoremanenten Magnetisie-
rung und deren Bedeutung . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 82
6 Ausscheidbare Systeme technischer Élinvarlegierungen 89
6.1 Umformverhalten der technischen Élinvarlegierungen . . . . . . . . . . . . . 89
6.2 Rekristallisationsverhalten des umgeformten Basissystems FeMnNiCr . . . . 93
6.3 Auslagerungsverhalten der Be-haltigen Legierungen auf FeMnNiCr-Basis . . 95
6.3.1 Mechanisch-physikalische Charakterisierung von Ausscheidung und
Rekristallisation . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 95
6.3.2 Elektronenmikroskopische Untersuchung zum Auslagerungsverhalten . 98
6.3.3 Fazit bezüglich der technischen Élinvar-Anwendung . . . . . . . . . . 101
6.4 Be-freie ausscheidbare Legierungen mit Al und Ti auf FeMnNiCr-Basis . . . 104
6.4.1 Grundüberlegungen zur Legierungszusammensetzung . . . . . . . . . 104
6.4.2 Auftreten der χ-Phase durch Ti-Zulegierung . . . . . . . . . . . . . . 105
6.4.3 Mechanisch-physikalische Charakterisierung der Auslagerung . . . . . 108
6.4.4 Analyse des Auslagerungsverhaltens im Transmissionselektronen-
mikroskop . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 113
7 Elastische Kompensationseigenschaften 119
7.1 Kompensationseigenschaften der Be-legierten Varianten . . . . . . . . . . . . 121
7.2 Kompensationseigenschaften der Be-freien Varianten . . . . . . . . . . . . . . 123
8 Abschließende Diskussion und Ausblick 127
9 Zusammenfassung 135
Anhang 139
A Untersuchte Legierungen 139
B Vorprozessierung 149
B.1 Schmieden und Wärmebehandlung . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 149
B.2 Drahtziehen und Lösungs-/Rekristallisationsglühung . . . . . . . . . . . . . . 151
C Umformung 152
D Metallografische Präparation 154
D.1 Einbettung . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 154
D.2 Schleifen und Polieren . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 154
D.3 Verwendete Ätzmittel . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 155











α . . . . . . . . thermischer Ausdehnungskoeffizient: [α = 1/l · dl/dT ] = K−1; l: Messlänge
α-Phase . . Phase der Fe-Legierungen, die in der krz Kristallstruktur vom W-Strukturtyp
kristallisiert, auch als Ferrit bezeichnet
β . . . . . . . . Banddicke, Probendicke
χ . . . . . . . . magnetische Suszeptibilität
ε . . . . . . . . . technische Dehnung bzw. bezogene Längenänderung: ε = ∆l/l0; l0 Ausgangs-
messlänge; l: (umgeformte) neue Messlänge; ∆l = l − l0: Längenänderung.
η . . . . . . . . logarithmischer Umformgrad und wahre Dehnung: η = ln (A0/A) = ln (1 + ε);
A0: Ausgangsquerschnitt; A: (umgeformter) Querschnitt; ε: technische Dehnung
bzw. bezogene Längenänderung.
γ . . . . . . . . Formelzeichen der Stapelfehlerenergie: [γ] = J/m2
γ’ . . . . . . . . metastabile geordnete Phase, im System Ni-Ti z.B. der Zusammensetzung
Ni3Ti, L12-Struktur
γ-Phase . . Phase der Fe-Legierungen, die in der kfz Kristallstruktur vom Cu-Strukturtyp
kristallisiert, auch als Austenit bezeichnet
µ0 . . . . . . . magnetische Permeabilität des Vakuums: µ0 = 4π · 10−7(Vs)/(Am).
µB . . . . . . . Bohrsches Magneton - elementare Einheit/fundamentale physikalische
Konstante des magnetischen Momentes m, [mmks] = J/T = Am2:
mmks = µB ≈ 9, 274 · 10−24 J/T (SI-Einheitensystem),
mcgs = µB ≈ 9, 274 · 10−21 emu (Gaußsches Einheitensystem).
ωs . . . . . . . spontane Volumenmagnetostriktion
φ . . . . . . . . prozentualer Querschnittsumformgrad (Drahtziehen und Schmieden):
φ = −A−A0
A0
· 100%; A0: Ausgangsquerschnitt, A: (umgeformter) Querschnitt
ρV . . . . . . . Versetzungsdichte: [ρV] = 1/cm2
m-% . . . . . Gewichtsprozent
ppm . . . . . parts per million als Massenverhältnis
σ . . . . . . . . wahre Normalspannung
σy . . . . . . . Fließspannung.
τ . . . . . . . . wahre Schubspannung
τ0 . . . . . . . . kritische Schubspannung eines Einkristalls zum Beginn der plastischen Verfor-
mung.
~b . . . . . . . . . Burgersvektor einer Versetzung
a . . . . . . . . Gitterkonstante der kfz-Struktur
AG . . . . . . . technische Gleichmaßdehnung
b . . . . . . . . . Betrag des Burgersvektors einer Versetzung
C . . . . . . . . Anpassungsparameter der Hollomon-Gleichung: C = σ(η = 1)
cElement . . . Legierungsgehalt des jeweiligen Elements in Gewichtsprozent
D . . . . . . . . Größe der Eindruckdiagonalen im Vickershärte-Messverfahren
d . . . . . . . . Durchmesser
e . . . . . . . . . Temperaturkoeffizient des E-Moduls: [e = 1/E · dE/dT ] = K−1
IX
Formelzeichen und Abkürzungen
G . . . . . . . . Schubmodul: [G] = Pa = N/mm2
H . . . . . . . . magnetisches Feld: [H] = A/m (SI-Einheitensystem) bzw. [Hcgs] = Oe (Gauß-
sches Einheitensystem). Wegen der Umrechnungen Hcgs/Oe ≡ Bcgs/Gauss und
µ0H = Bmks ≡ 10−4Bcgs T/Gauss wird das magnetische Feld als Flussdichte,
[µ0H] = T, angegeben.
ky . . . . . . . bzw. k′y: Hall-Petch-Konstanten (siehe DHP).
M . . . . . . . (Massen-)Magnetisierung: [M ] = Am2/kg (SI-Einheitensystem),
[Mcgs] = emu/g (Gaußsches Einheitensystem), M/(Am2/kg) ≡ Mcgs/(emu/g).
n . . . . . . . . Verfestigungsexponent des Materials nach der Hollomon-Gleichung
p . . . . . . . . Druck: [p] = Pa = N/m2
Rm . . . . . . Zugfestigkeit als Kenngröße des Zugversuchs, auch UTS (Ultimate Tensile
Strength)
S . . . . . . . . Schmidfaktor des Schmidschen Schubspannungsgesetzes, S = cosκ · cosλ
T . . . . . . . . Temperatur
t . . . . . . . . . Banddicke, Probendicke
TA . . . . . . . Wärmebehandlungs-/Auslagerungstemperatur
tA . . . . . . . Dauer der Auslagerung
TC . . . . . . . Curietemperatur
TN . . . . . . . Néeltemperatur
TKE . . . . technischer Temperaturkoeffizient des E-Moduls in bestimmtem Temperaturbe-
reich, z.B.: TKE = ∆E0◦C/(E0◦C ·∆T )
V . . . . . . . . Volumen
Vm . . . . . . . Volumen im magnetisch geordneten Zustand
Vp . . . . . . . paramagnetisches Referenzvolumen
xElement . . Legierungsgehalt des jeweiligen Elements in Atomprozent
AFM . . . . Antiferromagnetismus, Antiferromagnet
afm . . . . . . antiferromagnetisch
BF . . . . . . . Bright Field: Hellfeldaufnahme im TEM
BKP . . . . . Backscatter Kikuchi Pattern: Beugungslinienbild quasielastisch rückgestreuter
und im Kristall gebeugter hochenergetischer Elektronen. Die Linien werden als
Kikuchi-Linien bezeichnet.
BMBF . . . Bundesministerium für Bildung und Forschung
BSE . . . . . Backscattered Electrons - Rückstreuelektronen
DAFF . . . Diluted Antiferromagnet in an external Field - verdünnter Ising-Antiferromagnet
im äußeren Magnetfeld
DHP . . . . . dynamic Hall-Petch (effect): dynamische Austenitkornfeinung durch TWIP wäh-
rend der Ver-/Umformung. Infolge der mechanischen Zwillingsbildung kommt es
zur Verkleinerung der Korngröße, was zu einem zusätzlichen Verfestigungsbei-
trag [All04a, Bou08] im Sinne der Hall-Petch-Beziehung, τ = τ0 +k′y/
√
dKorn mit
τ = S · σy bzw. σy = σ0 + ky/
√
dKorn und k′y = S · ky (vgl. [Got07], Kap. 6.6),
führt.
DMA . . . . Dynamisch-Mechanische Analyse
E-Modul . Elastizitätsmodul E: [E] = Pa = N/mm2
EB . . . . . . Exchange Bias: äquivalenter Begriff zu ’Exchange Anisotropy’ (Austauschaniso-
tropie) [Mei56, Mei57, Mei62], der jedoch vorrangig für Austauschanisotropie in




EBSD . . . Electron Backscatter Diffraction: HKL Nordlys Detektor mit Channel 5 Software
Paket der Fa. HKL Technology am Leo 1530, siehe auch ‘REM’.
EDX . . . . . Energiedispersive Röntgenspektroskopie: Roentec X-Flash Detektor am
Leo 1530, siehe auch ‘REM’.
FC . . . . . . . Field Cooling - Probenkühlung im magnetischen Feld, H, hier auch: Messung
bei sinkender Temperatur im Feld
fm . . . . . . . ferromagnetisch
GWKG . . Großwinkelkorngrenze
hdp . . . . . . hexagonal dichtest gepackte Kristallstruktur vom Mg-Strukturtyp
HS . . . . . . . High Spin - großes magnetisches Moment und Volumen
kfz . . . . . . . kubisch flächenzentriert
krz . . . . . . . kubisch raumzentriert
KWKG . . Kleinwinkelkorngrenze
LS . . . . . . . Low Spin - kleines magnetisches Moment und Volumen
mud . . . . . multiples of the uniform distribution: Vielfache der gleichförmigen Orientie-
rungsverteilung, mud=1, einer hypothetischen grauen Textur
ND . . . . . . Nano Diffraction: Nanobeugung im TEM
Ref. . . . . . . Referenz
REM . . . . Rasterelektronenmikroskop: In dieser Arbeit wurde hauptsächlich ein Leo Ge-
mini 1530 REM mit Feldemissionskathode verwendet. Teilweise kam auch ein
Jeol JSM 6400 mit LaB6-Kathode zum Einsatz.
RSS . . . . . Resolved Shear Stress: resultierende Schubspannung (Projektion der äußeren
Last als Schubspannung auf das betrachtete Gleitsystem)
SAD . . . . . Selected Area Diffraction: Feinbereichsbeugung im TEM
SE . . . . . . . Sekundärelektronen
SFE . . . . . Stapelfehlerenergie (Formelzeichen: γ)
SG . . . . . . . Spinglas
SPP . . . . . Superparamagnetismus
spp . . . . . . superparamagnetisch
SQUID . . Superconducting Quantum Interference Device Magnetometer
STEM . . . Scanning Transmission Electron Microscopy - Rastermodus am TEM für EDX-
Analysen.
TEM . . . . Transmissionselektronenmikroskop: In dieser Arbeit wurde ein FEI Tecnai T20
mit LaB6-Kathode und 200 kV Beschleunigungsspannung verwendet.
tfz . . . . . . . tetragonal flächenzentriert
TRIP . . . . Transformation Induced Plasticity - Bezeichnung des besonderen plastischen
Verhaltens bestimmter austenitischer Stähle durch die Bildung von Umformmar-
tensit. Dabei kommt es zu hoher Verfestigung während der Um-/Verformung bei
guter aber geringerer Duktilität als im Falle von TWIP [Grä00].
TRM . . . . Thermoremanente Magnetisierung (engl.: thermoremanent magnetisation)
TWIP . . . Twinning Induced Plasticity - Bezeichnung des besonderen plastischen Verhal-
tens bestimmter austenitischer Stähle durch mechanisch induzierte Zwillingsbil-
dung. Dabei kommt es zu einer außerordentlichen Kombination hoher Verfesti-
gung bei gleichzeitig guter Duktilität [Grä00, Ver04, PO09].
VSM . . . . . Vibrating Sample Magnetometer - Vibrationsprobenmagnetometer
ZFC . . . . . Zero Field Cooling - Probenkühlung ohne angelegtes magnetisches Feld, H = 0




Antiferromagnetische Élinvarlegierungen sind unter technischen Gesichtspunkten spezielle
Funktionswerkstoffe, deren normales, thermoelastisches Verhalten durch magnetische Effekte
so kompensiert wird, dass in einem bestimmten Temperaturbereich eine Konstanz der elas-
tischen Kenngrößen auftritt. Diese Eigenschaft ist namensgebend, denn Élinvar steht für
’Élasticité invariable’ (unveränderliche Elastizität) [Sai78]. Élinvarlegierungen sind verwandt
mit den bekannteren Invarlegierungen, die eine verschwindende thermische Ausdehnung in
einem bestimmten Temperaturbereich zeigen. Als Élinvar- bzw. Invarlegierungen werden oft
Übergangsmetalllegierungen bezeichnet, die starke magnetisch bedingte Anomalien der elas-
tischen Konstanten bzw. der thermischen Ausdehnung aufweisen. Da diese Effekte jedoch
nicht mit technischer Kompensation verwechselt werden sollten, ist für diese Effekte der
Begriff Magnetovolumeneffekte bzw. Moment-Volumen-Instabilität [Was90] treffender.
Davon ausgehend befasst sich diese Arbeit mit der Frage, wie antiferromagnetische Élinvar-
eigenschaften in technisch nutzbaren Federmaterialien erreicht werden können. Die besondere
Motivation antiferromagnetische Magnetovolumeneffekte zu nutzen, besteht in spezifischen
Einschränkungen bei der Anwendung der technisch verfügbaren, ferromagnetischen Élin-
varlegierungen. Deren Kompensationseigenschaften werden direkt durch magnetische Felder
beinflusst bzw. gehen durch remanente Aufmagnetisierung dauerhaft verloren, wenn sie nicht
aufwändig entmagnetisiert werden.
Seit der Entdeckung der ursprünglichen Fe-36Ni (m-%) Invarlegierung durch Charles-
Edouard Guillaume im Jahre 1897 gibt es an der dieser Entdeckung zugrunde liegenden
Moment-Volumen-Instabilität der Eisenlegierungen großes physikalisches Interesse. Die Be-
deutung dieser Entdeckung lässt sich anhand des Nobelpreises für Physik ermessen, den
Charles-Edouard Guillaume dafür und für seine weiteren Arbeiten, einschließlich der Ent-
deckung der FeNiCr-Élinvarlegierung, im Jahre 1920 erhielt [Cah05]. Bis heute gibt es
bei der Erklärung dieser magnetischen Effekte offene Fragen und besonders die antiferro-
magnetischen Magnetovolumeneffekte sind nicht aufgeklärt [Was90]. Dies liegt auch darin
begründet, dass die Aufklärung dieser Fragen mit grundlegenden Fragen des Magnetismus
verbunden ist.
Diese Arbeit versucht, die Konzepte der verfügbaren physikalischen Erkenntnisse zu über-
tragen und in der Rückkopplung die Übertragbarkeit für eine ingenieurtechnische Nutzung
zu untersuchen. Der Weg dieser Übertragung bedingt Untersuchungen zur Ausscheidbarkeit
und Ausscheidungsbildung in technischen Élinvarlegierungen.
Die Anwendung einer Élinvarlegierung als Federwerkstoff erfordert eine hohe Umformbar-
keit. Über diese technischen Erfordernisse hinaus ist die Erforschung der Plastizität und von
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deformationsinduzierten Effekten in dieser Art von austenitischen, antiferromagnetischen
Legierungen ein zentraler Bestandteil dieser Arbeit.
Die untersuchten austenitischen Legierungen auf FeMnNiCr-Basis zeigen bei Ver- bzw.
Umformung ’Twinning Induced Plasticty’ (TWIP). Dieser Begriff ist für Plastizitätser-
scheinungen durch mechanische Zwillingsbildung in austenitischen Stählen auf FeMn-Basis
geprägt worden, wobei die mechanische Zwillingsbildung grundsätzlich weitreichende Folgen
für das plastische Verhalten kubisch flächenzentrierter Metalle und Legierungen hat.
Aufbauend auf den Ergebnissen der mechanischen Prüfung und begleitender Untersu-
chungen zur Gefüge- und Texturentwicklung anhand der Basislegierung, Fe-24Mn-7Ni-8Cr
(m-%), wird in dieser Arbeit ein Modell zur mechanischen Zwillingsbildung vorgeschlagen,
dass eine modellkompatible Beschreibung der experimentellen Ergebnisse erlaubt und gleich-
zeitig eine näherungsweise Berechnung der Stapelfehlerenergie zulässt (Kap. 2.5 und 4).
Für die funktionalen Eigenschaften antiferromagnetischer Élinvarlegierungen ist es zudem
von Bedeutung, inwiefern Ver- und Umformung die magnetischen Eigenschaften dieser Legie-
rungen beeinflussen. Es ist Ziel dieser Arbeit, die Veränderungen bzw. Störungen des Anti-
ferromagnetismus mit steigendem Umformgrad zu erfassen und anhand der besonderen mag-
netischen Eigenschaften abzubilden und zu interpretieren. Dieser Beitrag zum Verständnis
metallischer antiferromagnetischer Legierungen (Kap. 5) soll einen Einblick in die magneti-
schen Wechselwirkungen zwischen antiferromagnetischer Ordnung und deformationsindu-
zierten Defekten liefern, der auch Folgerungen für die Bewertung antiferromagnetischer
Legierungen in anderen Anwendungsgebieten ermöglicht.
Die beiden zuvor beschriebenen weiterführenden Teilthemen sind keinesfalls losgelöst
von der Entwicklungsaufgabe, antiferromagnetische Élinvarlegierungen technisch nutzbar
zu machen (Kap. 6 und 7). Sowohl die Verformungseigenschaften als auch die durch Um-
formung bedingten Änderungen im Antiferromagnetismus der Legierungen haben entschei-
denden Einfluss auf die technischen wie magnetisch bedingten Anwendungseigenschaften.
Dies soll anhand der Weiterbearbeitung und Bewertung von ausscheidbaren FeMnNiCrBe-
Legierungen [Mül77] für die Anwendung in Unruhspiralfedern sowie der auf derselben Legie-
rungsbasis neu entwickelten Be-freien ausscheidbaren Legierungen deutlich werden.
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2.1 Struktur und Antiferromagnetismus in
FeMn-Basislegierungen
In Eisenlegierungen gilt Mangan als Aufweiter des γ-Phasengebietes. Deshalb kann durch
Legierung mit Mangan die Kristallstruktur der allotropen, kubisch flächenzentrierten (kfz)
Hochtemperaturphase des Eisens auch bei tieferen Temperaturen stabilisiert werden, wie es
im Gleichgewichtsphasendiagramm ersichtlich ist (Abb. 2.1a). Jedoch kommt es gleichzeitig
zum Auftreten metastabiler Phasen. Mit steigendem Mn-Gehalt existieren verschiedene mar-
tensitische Umwandlungen, die von der leicht tetragonal verzerrten, ferromagnetischen (fm)
Form des kubisch raumzentrierten Eisens (α′-Martensit) zum hexagonal dicht gepackten,
antiferromagnetischen ε-Martensit übergehen. Erst oberhalb von 27 m-% Mn erfolgt bei Ab-
kühlung bis Raumtemperatur faktisch keine Umwandlung des kfz Austenits mehr ([Sch67],
Kap. 4.6.3. in [Sch87]), obwohl der FeMn-Austenit nicht die Gleichgewichtsphase darstellt
(Abb. 2.1b). Es wurden jedoch auch bei höheren Mn-Konzentrationen submikrometer-große
Partikel des ε-Martensits mittels Transmissionselektronenmikroskopie (TEM) gefunden (z.B.
[Gar79]). Dennoch sind höher legierte FeMn-Basislegierungen als austenitisch zu betrachten,
die sich jedoch, wie im Folgenden noch dargestellt werden soll (Kap. 2.5), durch strukturelle
Instabilität während der Umformung auszeichnen. Bedingt durch den Antiferromagnetismus
(AFM) des Mn als auch des γ-Fe (und des ε-Martensits, so er auftritt) kommt es in austeniti-
schen FeMn-Legierungen zu einer Dominanz antiferromagnetischer (afm) Wechselwirkungen
und afm Ordnung unterhalb der Néeltemperatur, TN.
In FeMn-Legierungen treten unterschiedliche Spinstrukturen auf. Im Bereich von cMn ≈
20 . . . 65 m-% existiert eine spezielle, nicht kollineare Spinstruktur in der kfz Phase (siehe
Abb. 2.2), wobei eine Kompensation von vier Spins entlang von 〈111〉-Richtungen erfolgt.
Außerhalb dieses Konzentrationsbereiches treten 〈100〉-kollineare Spinausrichtungen im afm
Zustand auf [End71, Ume66], die eine martensitische Umwandlung zur tetragonal flächen-
zentrierten Symmetrie bedingen. Die in Abb. 2.2 dargestellte Spinstruktur repräsentiert die
wahrscheinlichere zweier möglicher Spinanordnungen [Kou63, Ume66, Sai78], da z.B. keine
messbaren tetragonalen Verzerrungen beobachtet wurden [Kou63], die auf eine kollineare
Spinstruktur hinweisen. Daher wird kollineare Spinanordnung, die mit den Ergebnissen
von Neutronenstreuexperimenten ebenfalls kompatibel ist ([Sai78], Kap. 8.2.1 und 9.2.1), als
unwahrscheinlich betrachtet [Ume66, End71]. Spätere Untersuchungen anhand von Neutro-




Abbildung 2.1: Phasendiagramme des Systems Fe-Mn (Phasenbezeichnungen siehe Text): (a) Gleich-
gewichtsphasendiagramm Fe-Mn nach [Pre11b, Mas90]; (b) Metastabiles Phasendiagramm Fe-Mn (Um-
wandlungsdiagramm für technische Abkühlungsgeschwindigkeiten nach [Sch67] bzw. Kap. 4.6.3., Bild 715 in
[Sch87]).
mit Bandstrukturrechnungen ([Sai78], Kap. 9.4.1) favorisieren ebenfalls die nicht kollineare
Spinstruktur, sodass diese heute als akzeptiert gilt [Jun94, Jun95].
Die gleiche Spinstruktur wurde von Kouvel und Kasper für antiferromagnetische FeMnNi-
Legierungen diskutiert [Kou63], die in ihrer Zusammensetzung den in dieser Arbeit unter-
suchten Legierungssystemen (unter Vernachlässigung von Chrom - wie im Folgenden dis-
kutiert) sehr ähneln. Daher wird auch für das vorliegende System von der dargestellten
Spinstruktur ausgegangen. Abbildung 2.2 zeigt lokalisierte Momente. Dennoch haben FeMn-
Legierungen einen stark itineranten Charakter. Darauf wird z.B. durch die nahezu tempera-
turunabhängige Suszeptibilität, χ, oberhalb der Néeltemperatur (TN) geschlossen (Paulipara-
magnetismus) [Ume66, End71, Shi67]. Die Substitution von Mn durch Nickel führt im eisen-
reichen Bereich des ternären Phasendiagramms (Abb. 2.3) zu einer starken Verbreiterung des
Existenzbereiches des afm Austenits, wobei gleichzeitig TN sinkt [Pep00, Was89, Was90].
Es bleibt aber unklar, ob der Austenit in allen Konzentrationsbereichen die thermody-
namisch stabile Phase ist, denn unabhängig von den Darstellungen in Abb. 2.3 ist der
austenitische Fe-Mischkristall weder im Randsystem Fe-Ni noch im Randsystem Fe-Mn bei
mittleren Konzentrationen die Gleichgewichtsphase. Nach Ettwig und Pepperhoff [Ett74]
bleibt der Austenit in FeMnNi-Legierungen jedoch unter Realbedingungen für beliebige Mn-
und Ni-Konzentrationen bis zur Temperatur des flüssigen Heliums stabil, sofern die Fe-
Konzentration (50 ≤)xFe ≤ 65 (at.-%) ist. Wie zuvor bereits erwähnt, sollte diese Aussage
jedoch für die binären FeMn-Legierungen [Gar79] und besonders für Kalt- und Tieftempe-
raturumformung eingeschränkt werden. Wassermann [Was90] gibt an, dass der magnetische
Grundzustand von γ-FeMn aufgrund struktureller Inhomogenität ebenfalls inhomogen ist.
Das Zulegieren von Nickel zu afm FeMn führt dazu, dass die Suszeptibilität nicht nur unter-
halb sondern auch oberhalb der Néeltemperatur abnimmt. Dies wird in der Tendenz mit stei-
gendem Ni-Gehalt ausgeprägter und wurde von Shiga [Shi67] auf Lokalisierung von Spins
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Abbildung 2.2: Antiferromagnetische nicht kollineare Spinstruktur von FeMn im Bereich von cMn ≈
20 . . . 65 m-% [End71, Ume66, Kou63]; jeder Pfeil repräsentiert eins von vier Untergittern, deren Magne-
tisierungsvektoren jeweils entlang einer der vier Raumdiagonalenrichtungen zeigen.
an den Ni-Atomen zurückgeführt. Eine weitere bemerkenswerte Eigenschaft der FeMnNi-
Legierungen ist, dass für konstante Fe-Konzentrationen und für steigende Ni-Gehalte ein
Übergang von afm ordnenden zu fm ordnenden Legierungen beobachtet wird. Dieser Über-
gang wird im Austenit beobachtet, ist also nicht von weiteren Phasenübergängen begleitet.
Weiterhin nimmt die Néeltemperatur innerhalb der afm Phase bis zu einem Übergangs-
bereich ab, in dem konkurrierende fm und afm Wechselwirkungen auftreten. Dort wird
Spinglas-artiges Verhalten beobachtet [Pep00, Was89, Was90]. Für weiter zunehmende Ni-
Gehalte steigt die Curietemperatur im fm Bereich an (Abb. 2.3).
Über das quarternäre System Fe-Mn-Ni-Cr ist nur wenig veröffentlicht. Solche zusätz-
lich mit Chrom legierte Zusammensetzungen wurden im Hinblick auf technisch anwend-
bare Élinvarlegierungen [Mül77, Mül87, Mül89] entwickelt und untersucht. Diese FeMnNiCr-
Basislegierungen stellen den Ausgangspunkt für die vorliegende Arbeit dar. Jedoch sind in
der benannten Vorarbeit [Mül77] die grundlegenden physikalischen Eigenschaften sowie das
Auslagerungsverhalten hauptsächlich am System Fe-Mn-Ni bzw. an FeMnNiBe-Legierungen
durchgeführt worden. Chrom wurde in der Folge zur Verbesserung der Korrosionseigen-
schaften hinzulegiert. Untersuchungen des quarternären Systems über weite Konzentrations-
bereiche fehlen. Anhand des Systems Fe-Mn-Cr können jedoch Hinweise auf die zu erwar-
tenden Eigenschaftsänderungen durch Cr-Legierung gewonnen werden. Das ternäre Phasen-
diagramm (Abb. 2.4) weist im Austenitgebiet bis ca. 12 at.-% Cr wenig Unterschiede zum
binären Randsystem Fe-Mn auf, sodass die kfz Struktur erhalten bleibt und kaum Ände-
rungen in den afm Eigenschaften auftreten [Pep00].
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Abbildung 2.3: Ternäre magnetische (Real-)Phasendiagramme Fe-Mn-Ni und Fe-Ni-Cr: der weiße Bereich
kennzeichnet das kfz Austenitgebiet, AF antiferromagnetische und FM ferromagnetische Ordnung unterhalb
TC, N; der Bereich mit konkurrierenden fm und afm Wechselwirkungen ist mit SG (Spinglas) beschriftet, da
dort Spinglas-artiges Verhalten beobachtet wird; der dunkelgraue Bereich kennzeichnet die α-Phase bzw.
mehrphasige Bereiche; der mit Rhomben schraffierte Bereich kennzeichnet den afm Mischkristallbereich mit
α-Mn-Struktur. Übernahme des Bildes 4.36 aus Ref. [Pep00]. Abdruck mit freundlicher Genehmigung des
Verlages und von Prof. Dr. M. Acet.
2.2 Magnetovolumen- und magnetoelastischer Effekt in
austenitischen Eisen-Basislegierungen
Zur Aufklärung der Magnetovolumen- und magnetoelastischen Effekte, die die Grundlage
zum Verständnis dimensionsstabiler Legierungen und weiterer Legierungen mit tempera-
turinvariantem Elastizitätsmodul (E-Modul) darstellen, sind zahlreiche Theorien entwickelt
worden [Cah05, Pep00, Was90, Shi93, Sai78]. Beide Effekte haben die gleiche Ursache, die in
Besonderheiten des Magnetismus der Legierungen liegt. Oft wird hinsichtlich der physikali-
schen Ursachen vom Invar-Effekt gesprochen, was jedoch gerade bei grundlegender Betrach-
tung schwierig ist. FeNi-Invare haben als Einkristall oder im geglühten Zustand schon einen
sehr niedrigen thermischen Ausdehnungskoeffizienten (α). Echte und technisch nutzbare
Invarianz wird jedoch in der Regel nur durch „Präzisionsmetallurgie“ [Cah05] im Sinne von
Legierungszusammensetzung, Umformung und Anlassbehandlung technischer Legierungen,
ggf. mit zusätzlicher Ausscheidungshärtung, erreicht. Umfassende Werke, die sowohl die phy-
sikalischen Grundlagen der Invarlegierungen als auch deren metallurgische Behandlung und
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Abbildung 2.4: Ternäre magnetische (Real-)Phasendiagramme Fe-Mn-Cr, Fe-Mn-Co und Fe-Ni-Co: der
weiße Bereich kennzeichnet das kfz Austenitgebiet, AF antiferromagnetische und FM ferromagnetische Ord-
nung unterhalb TC, N; der Bereich mit konkurrierenden fm und afm Wechselwirkungen ist mit SG (Spinglas)
beschriftet, da dort Spinglas-artiges Verhalten beobachtet wird; der dunkelgraue Bereich kennzeichnet den
α-Fe-Mischkristall; der graue Bereich ist mehrphasig; der mit Rhomben schraffierte Bereich kennzeichnet
den afm Mischkristallbereich mit α-Mn-Struktur. Übernahme des Bildes 4.35 aus Ref. [Pep00]. Abdruck mit
freundlicher Genehmigung des Verlages und von Prof. Dr. M. Acet.
technische Anwendungsaspekte behandeln, sind bespielsweise von Saito [Sai78] und Béranger
et al. [Bér96] herausgegeben worden (siehe auch Kap. 2.4).
Der zugrunde liegende Effekt, der die Einstellung von Dimensionsstabilität oder elasti-
scher Invarianz ermöglicht, lässt sich phänomenologisch und grundsätzlich auf die spontane





Dabei entspricht Vm dem Volumen im magnetisch geordneten Zustand und Vp dem paramag-
netischen Referenzvolumen, das durch Extrapolation des paramagnetischen V (T )-Verhaltens
erhalten werden kann (Grüneisenkurve). Die spontane Volumenmagnetostriktion führt zu
einer anomalen Längenänderung genauso wie zu einer relativen Erniedrigung des Elastizi-
tätsmoduls beim temperaturabhängigen Übergang in den magnetisch geordneten Zustand
und wirkt dadurch direkt auf die Temperaturkoeffizienten α und e. Letzterer ist der Tempe-
raturkoeffizient des Elastizitätsmoduls. Dieser Effekt der spontanen Magnetisierung wird als
Hauptursache der ’(Él-)Invar-Effekte’ [Hau73] angesehen und entspricht eher einem Abwei-
chen vom sonst monotonen Elastizitäts- oder Längenänderungsverhalten in Abhängigkeit




Abbildung 2.5: Auswirkung des magnetischen Übergangs auf (Él-)Invarlegierungen (schematisch), die
schwarze Kurve entspricht dem paramagnetischen Referenzzustand, die rote Kurve dem fm/afm Material,
Pfeile markieren die magnetische Übergangstemperatur: (a) Magnetovolumeneffekt, der Doppelpfeil markiert
die spontane Volumenmagnetostriktion (nach [Shi93, Shi96]); (b) Magnetoelastische Auswirkung auf den E-
Modul (Doppelpfeil, siehe z.B. [Hau73]).
als auch für antiferromagnetische Elemente und Legierungen (siehe Kap. 2.3.2). Schematisch
sind die Auswirkungen auf das Volumen (siehe auch [Shi93], S. 163) und den E-Modul in
Abb. 2.5 dargestellt. Die Bezeichnungen Magnetovolumeneffekt oder auch Magnetoelasti-
scher Effekt werden im Folgenden den (phänomenologischen) Ursachen zugeordnet, denn
grundsätzlich bietet eine hohe positive Volumenmagnetostriktion nur die Möglichkeit, durch
gezielte Einstellung der Kompensationseigenschaften (Él-)Invarlegierungen zu entwickeln, da
die Anomalie in diesen Legierungen groß und gegenläufig zum normalen ’unmagnetischen’
Temperaturverhalten ist.
Dem experimentellen Befund, dass magnetische Ordnung zu einer Volumenänderung führt,
liegt zugrunde, dass sich der Gleichgewichtsabstand der Atome unterhalb von TN bzw. unter-
halb der Curietemperatur, TC, ändert. Das heißt die Struktur wird expandiert oder auch
komprimiert, um einen maximalen Energiegewinn durch magnetische Ordnung zu erreichen.
Dem stehen jedoch die chemischen Bindungsenergieterme, die größer als die magnetischen
Beiträge sind, entgegen. Durch die magnetische Ordnung kommt es zu einer Verschiebung
aus dem paramagnetischen, chemisch-mechanischen Bindungsenergieminimum, was zu einer
elastischen Erweichung oder auch Versteifung (wie z.B. in geringem Maße bei Ni und Ni-
reichen FeNi-Legierungen [Hau73]) führt (siehe auch Abb. 2.9a in Kap. 2.3.2). In „(Él-)Invar-
Legierungen“, die, wie zuvor beschrieben, im physikalischen Sinne nicht zwingend invariant
sind, sind diese Volumenänderungen jedoch besonders hoch. Da diese Effekte mit der Magne-
tisierung korreliert sind, wird deren Ursprung mit Moment-Volumen-Instabilität bezeichnet
[Was90].
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2.3 Theorie und experimentelle Befunde zur
Moment-Volumen-Instabilität in
Eisen-Basislegierungen
Die physikalischen Ursachen der ausgeprägten Magnetovolumeneffekte in den Übergangs-
metalllegierungen werden seit ihrer Entdeckung intensiv erforscht. Besonders ausgiebig
wurden die binären 3d- (auch i.S.v. 3d-4d- und 3d-5d-) Übergangsmetalllegierungen FeNi,
FePt und FePd exemplarisch für die fm-Systeme und die afm γ-FeMn-Legierungen unter-
sucht. Nicht nur zur Untersuchung von Magnetovolumeneffekten, sondern auch, weil im Sys-
tem Fe-Mn-Ni (siehe Abb. 2.3 in Kap. 2.1) in Abhängigkeit von der Zusammensetzung Über-
gänge von ferromagnetisch ordnenden über Spinglas-artige zu antiferromagnetisch ordnenden
Phasen auch ausschließlich innerhalb des γ-Phasenraumes verfolgt werden können, wurde
auch dieses ternäre System erforscht. Der Übergangsbereich konkurrierender Wechselwir-
kungen wurde in der Vergangenheit als mictomagnetisch bezeichnet [Gol81, Cha71, Bec80],
wird aber heute hauptsächlich im Kontext von Spingläsern, ’reentrant’ Spingläsern [Ace88,
Was90, Pep00] bzw. Clustergläsern diskutiert. In diesen Zusammensetzungsbereichen wird
auch Austauschanisotropie [Mei56, Mei62] beobachtet [Kou59b, Kou59a, Kou60, Kou63].
Hiermit verbundene Phänomene wie spezielle Formen thermoremanenter Magnetisierung
[Née49, Gol81] werden bei der Diskussion der Auswirkung von verformungsinduzierten
Defekten auf den Antiferromagnetismus eine Rolle spielen.
Sowohl die experimentellen Befunde und theoretischen Ansätze zur Erklärung der ’Invar-
Effekte’ als auch Anwendungsaspekte technischer (Él-)Invarlegierungen werden detailliert
im Band Physics and Applications of Invar Alloys [Sai78] beschrieben (siehe auch Béranger
et al. [Bér96]). Aktuellere experimentelle Ergebnisse und theoretische Erkenntnisse über
die Natur der Invar-Anomalien wurden von Wassermann [Was89, Was90, Was91], Shiga
[Shi93, Shi96] sowie Pepperhof und Acet [Pep00] zusammenfassend dargestellt.
Nach Cahn [Cah05], in dessen Artikel die Vergabe des Nobelpreises für Physik an Charles-
Edouard Guillaume, den Entdecker des Invar-Effektes, im Jahre 1920 gerechtfertigt wird,
ist die vollständigste theoretische Interpretation von van Schilfgaarde et al. [vS99] gegeben
worden.
Die Gesamtheit der experimentellen Befunde sowie Modelle und Theorien sind nicht
Gegenstand dieser Arbeit. Deshalb werden im Folgenden nur die Grundzüge der aktuellsten
Theorien (Kap. 2.3.1) und dann einige für diese Arbeit relevante physikalische Charakteris-
tiken dargestellt (Kap. 2.3.2).
2.3.1 Theorie zu den anomalen Magnetovolumeneffekten
Erste Ansätze die anomalen Effekte im Fe-Ni-System zu erklären gingen von einem schwa-
chen itineranten Ferromagnetismus im Bereich der starken Magnetovolumeneffekte aus. Dies
wurde mit der starken Abweichung der Sättigungsmagnetisierung von der Slater-Pauling-
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Kurve der Übergangsmetalllegierungen, den niedrigen Curietemperaturen und der Nähe der
Zusammensetzung zur strukturellen γ-α-Phasenumwandlung begründet. Diesen Ansätzen
steht jedoch die Entdeckung starker Magnetovolumeneffekte im System Fe-Pt entgegen, in
dem weder gemischt magnetisches Verhalten noch ein schwacher Ferromagnetismus (keine
Abweichung von der Slater-Pauling-Kurve) auftritt (vgl. [Was90], S. 299ff).
Innerhalb der frühen Theorien über die ’Invar-Anomalien’ hat das phänomenologische
Modell von Weiss [Wei63] den größten Einfluss auf die heutigen Theorien. Er übertrug die
Idee von zwei elektronischen Zuständen des γ-Eisens auf das Fe-Ni-System. Grundlage für
diese theoretischen Ansätze sind Extrapolationen der Gitterparameter von z.B. afm FeMn
und fm FeNi, FePt, die zu unterschiedlichen Gitterparametern bei 100% Fe führen. Dement-
sprechend ordnete er dem Eisenatom im afm Zustand ein kleines Volumen und ein kleines
Moment (γ1, Low Spin (LS)) und dem ferromagnetisch gekoppelten ein großes Volumen und
ein großes Moment (γ2, High Spin (HS)) zu. Laut Weiss [Wei63] ist der Grundzustand des
γ-Eisens der LS-Zustand, wobei der andere Zustand durch thermische Aktivierung erreich-
bar sein soll. Durch Zulegieren von z.B. Ni dreht sich das Verhältnis zwischen den beiden
Zuständen um. Demnach wird der ferromagnetische HS-Zustand zum Grundzustand, und
mit steigender Temperatur wird zunehmend der LS-Zustand angeregt, wodurch es zu der mit
steigender Temperatur beobachteten Volumenkontraktion kommt. Auf Basis dieses phäno-
menologischen 2γ-Zustandsmodells sind viele Charakteristika der betreffenden Legierungs-
systeme erklärbar [Wei63].
Aufbauend auf diesen Ansätzen wurde die theoretische physikalische Beschreibung wei-
terentwickelt, die diese Grundzustände abhängig vom Atomvolumen, dem magnetischen
Moment, sowie magnetischem Feld und isostatischem Druck wiedergibt. Die Ergebnisse
zeigen erstaunliche Übereinstimmung mit dem frühen Modell von Weiss und können quali-
tativ viele Aspekte der Magnetovolumeneffekte darstellen (vgl. [Was90], S. 305ff und zuge-
hörige Referenzen).
Das bereits erwähnte neuere theoretische Modell von van Schilfgaarde et. al. [vS99] geht
von einem anderen Ansatz aus. Es lässt in den Superzellenberechnungen für Fe65Ni35 das
Kippen von atomaren Momenten zu. Als Ergebnis existiert ein Grundzustand mit gekippten
Momenten an den Fe-Positionen, der energetisch günstiger ist als der Grundzustand nach
Berechnungen mit kollinearen Momenten oder der HS-Grundzustand. Beim Gleichgewichts-
volumen dieses nicht kollinearen Grundzustands besitzt das System einen niedrigeren Kom-
pressionsmodul als der paramagnetische Zustand [vS99]. Unter der Annahme, dass bereits
im Grundzustand gekippte Momente vorliegen, kann das System über eine Zunahme der
Spinverkippung leicht seine Entropie mit steigender Temperatur erhöhen, was dem beobach-
teten Abweichen vom Brillouin-artigen Magnetisierungsverhalten entsprechen würde. Die
Erweichung des Bulkmoduls ebenso wie die Anomalie des Ausdehnungkoeffizienten wird der
Eigenschaft des Systems zugeschrieben, seine magnetische Struktur relaxieren zu können
[vS99]. Eine derartige Reaktion des magnetischen Systems auf steigende Temperatur könnte
die Invar-typischen Charakteristika bedingen.
10
2.3 Theorie und experimentelle Befunde zur Moment-Volumen-Instabilität in
Eisen-Basislegierungen
Crisan et. al. [Cri02] entwickelten die Arbeiten des 2γ-Zustandsmodells weiter und
führten in ihren Berechnungen zum Fe-Ni-System (sowie zu anderen ’Invar’-Systemen)
mögliche Nahordnung ein. Diese ist plausibel, da im thermodynamischen Gleichgewicht
eigentlich ein eutektoides Gemisch aus α-Eisenmischkristall und der L12-geordneten Phase
Ni3Fe bestehen sollte. Dieser Zustand wird aber praktisch bei FeNi-Invarlegierungen nicht
erreicht. Folglich ist es nicht abwegig, dem kfz-FeNi-Mischkristall Nahordnungseffekte zuzu-
ordnen. Im Ergebnis können diese Rechnungen Unzulänglichkeiten der zuvor erwähnten
2γ-Zustandsmodelle [Was90] ausräumen. So entfällt z.B. die Notwendigkeit eines Phasen-
übergangs erster Ordnung zwischen dem HS- und dem LS-Zustand als Funktion der Kon-
zentration, der experimentell nicht beobachtet wird [Cri02, vS99]). Die Berechnungen von
Crisan et. al. [Cri02] können gut das α(T )-Verhalten beschreiben. Dennoch wird in der Dis-
kussion ein Beitrag von Momentverkippungen nicht ausgeschlossen und die Notwendigkeit
weiterer theoretischer Klärungsbemühungen festgestellt [Cri02].
Obwohl diese theoretischen Modelle zu den fm ’Invar’-Anomalien auch Hinweise und Kor-
relationen zu afm Systemen bieten, sind im Prinzip die afm Magnetovolumeneffekte noch
nicht theoretisch verstanden [Was90].
Dennoch lassen sich vor allem durch die experimentellen Befunde wichtige Hinweise für ein
eher phänomenologisch orientiertes, werkstoffwissenschaftliches Verständnis der (afm) Mag-
netovolumeneffekte und der Magnetoelastizität ableiten, die für eine gewünschte technische
Anwendung z.B. invarianter elastischer Eigenschaften in afm Systemen wegweisend sind.
2.3.2 Relevante experimentelle Befunde zu den
Magnetovolumeneffekten
Wie schon in Unterkapitel 2.2 dargelegt, ist eine der bedeutendsten Eigenschaften der sich
anomal verhaltenden, magnetischen (fm und afm) Übergangsmetalllegierungen die besonders
hohe spontane Volumenmagnetostriktion. Es konnte gezeigt werden, dass in grober Betrach-
tung zwei Maxima in der Reihe der Übergangsmetalllegierungen abhängig von der mittleren
Konzentration der äußeren Elektronen (z. B. 4s und 3d) pro Atom (e/a) auftreten. Exakt gilt
diese Aussage nur für die binären 3d-Systeme Fe-Mn, Fe-Ni und das ternäre System Fe-Mn-
Ni, die in Abb. 2.6a gezeigt sind. Die anderen ternären 3d-Systeme und binären Legierungen
von Fe mit 4d- (Pd) und 5d-Metallen (Pt) weisen Abweichungen oder verschobene Maxima
über der Elektronenkonzentration auf (vgl. [Was90], S. 268ff, Fig. 23).
Die starke Magnetovolumenkopplung, die eine starke Gitterexpansion als Konsequenz
magnetischer Ordnung nahelegt, konnte somit vielfach experimentell gezeigt werden. Für die
Entwicklung antiferromagnetischer Kompensationslegierungen auf Basis des untersuchten
Systems sind folgende Aspekte bedeutsam (Abb. 2.6a):
• Die Maxima anomal hoher ωs (hier bei T = 0 K: ωs0) treten in afm Legierungen bei
ca. e/a = 7, 7 (Bereich 7,5 ... 8,0) und in den dargestellten fm Legierungen bei ca.




Abbildung 2.6: Auswirkung der Valenzelektronenkonzentration e/a (3d und 4s pro Atom) auf die Mag-
netovolumeneffekte: (a) spontane Volumenmagnetostriktion bei T = 0 K, ωs0 (extrapoliert), nach [Was90]
(Fig. 23 und enthaltene Referenzen, S. 269), zur Einordnung sind die Invar- und Élinvarzusammensetzung
sowie das untersuchte Basissystem (DG3) eingefügt; (b) Druckabhängigkeit der magnetischen Übergang-
stemperaturen dTC,N/dp nach [Was90] (Fig. 26 und enthaltene Referenzen, S. 274).
• Die maximal erreichbaren Magnetovolumeneffekte im afm Bereich betragen etwa 2/3
der maximalen spontanen Volumenmagnetostriktion in fm Legierungen.
• Die Regionen starker Magnetovolumeneffekte sind durch einen Spinglasbereich (SG)
mit niedriger ωs0 getrennt (siehe auch Abb. 2.3).
• Im System Fe-Mn-Ni lässt sich über den Ni-Gehalt (im afm Bereich) die Größe des
Magnetovolumeneffektes einstellen.
• Die Basislegierung (DG3 in Abb. 2.6a) für diese Untersuchung liegt nahe dem Maxi-
mum der afm Magnetovolumeneffekte.
Da alle anderen wichtigen Effekte, wie z.B. mögliches (Él-)Invarverhalten, die spontane
Volumenmagnetostriktion bedingen, ist sie eine wichtige Orientierungsgröße für das Auf-
treten weiterer anomaler Eigenschaften in Abhängigkeit von der Legierungszusammenset-
zung. Selbstverständlich korrelieren die Werte niedrigster Längenänderung bei Raumtempe-
ratur αRT mit den Maxima von ωs (vgl. [Was90], S. 264ff und Fig. 22 sowie [Was91], Fig. 4),
sodass z.B. die kleinsten Werte der afm Systeme bei ca. αafmminRT ≈ 10−5 K−1 und der fm
Systeme bei ca. αfmminRT ≈ 10−6 K−1 liegen.
Die Ordnungstemperaturen der ’Invar’-Systeme und in gleicher Weise die spontane Mag-
netisierung (vgl. [Was90], S. 273ff und Fig. 28) zeigen eine sehr hohe negative Abhängigkeit
vom hydrostatischen Druck (Abb. 2.6b). Sie verdeutlicht den Zusammenhang zwischen der
spontanen Volumenmagnetostriktion und der Magnetisierung. Dass diese Eigenschaft nicht
nur von physikalischem Interesse ist, zeigt sich allein daran, dass sich diese Druckabhängig-
keiten der Übergangstemperaturen von mehren K pro kbar im Bereich technisch relevanter
Spannungen (1 kbar = 100 MPa) befinden. Der lineare Bereich zur Bestimmung der darge-
stellten Druckabhängigkeiten (Abb. 2.6b) erstreckt sich von 0 bis ca. 2000 MPa [Was90].
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Abbildung 2.7: Abhängigkeit der magnetischen Übergangstemperaturen (TC,N) von der Valenzelektro-
nenkonzentration e/a (3d und 4s pro Atom) in den Systemen Fe-Mn, Fe-Ni und Fe65(Ni1−yMny)35 nach
[Shi67], Fig. 5.
Zudem zeigen die eingestellten Kompensationseigenschaften technischer Invar- und vor
allem Élinvarlegierungen auf FeNi-Basis Instabilität über der Zeit bzw. während der Anwen-
dung. Sowohl zu deren Stabilisierung als auch bedingt aus Festigkeits- und Fertigungserfor-
dernissen werden sie meist kalt- und/oder ausscheidungsverfestigt eingesetzt ([Sai78], vgl.
Kap. 2.4).
Da für (Él-)Invarlegierungen in der Regel Kompensationseigenschaften bei Raumtempe-
ratur gewünscht sind, ist auch der beidseitige Abfall der kritischen Temperaturen zum Spin-
glasgebiet hin wichtig (Abb. 2.7). Wie schon im Phasendiagramm des System Fe-Mn-Ni
ersichtlich (Abb. 2.3), lässt sich der Parameter Néeltemperatur im relevanten Temperatur-
bereich mit der Zusammensetzung variieren, ohne dabei das Austenitgebiet zu verlassen und
in Bereiche von α-Mischkristall und im besonderen von Martensitbildung zu gelangen (vgl.
Kap. 2.1, Abb. 2.3 und Abb. 2.1b). In Abb. 2.8 sind ausgewählte Daten der Magnetovolu-
meneffekte im System Fe65(Ni1−yMny)35 [Hay71] dargestellt, einem System, das unter der
angenommenen Neutralität der Chromzusätze (vgl. Kap. 2.2) bzgl. der afm Eigenschaften
sehr nahe am untersuchten System Fe-24Mn-7Ni-8Cr (m-%) liegt. Besonders die Legie-
rung mit y = 0, 73 kann zum Vergleich dienen. Die Invar-Eigenschaften (Abb. 2.8a) der
Fe65Ni35-Legierung (y = 0, entspricht Fe-36Ni (m-%)) sind sowohl der absoluten Größe
von ωs0 (Abb. 2.8b) als auch ihrem kontinuierlichen Anstieg mit sinkender Temperatur zuzu-
schreiben (Abb. 2.8a). Nur so wird der flache Verlauf im Zusammenwirken mit dem normalen
Gitteranteil der Volumenexpansion erreicht. Andere Legierungen aus dem System Fe-Ni -




Abbildung 2.8: Magnetovolumeneffekt im System Fe65(Ni1−yMny)35 nach [Hay71]: (a) relative Volu-
menänderung über der Temperatur; b) spontane Volumenmagnetostriktion über der Temperatur. Pfeile
markieren die magnetischen Ordnungstemperaturen TC bzw TN.
Volumenmagnetostriktion, haben aber keinen so flachen Verlauf der Volumenänderung (vgl.
[Sai78], Kap. 5.2, Fig. 5.2 und enthaltene Referenzen). Der geringere Volumeneinfluss der
magnetischen Ordnung bei den afm Legierungen mit y = 1 und y = 0, 73 wird deutlich
(Abb. 2.8b). Der Verlauf der relativen Volumenänderung über der Temperatur zeigt, dass
in diesen Legierungen kein ’Invar’-Effekt vorliegt (Abb. 2.8a). Der Grenzfall y = 0, 3 kann
näherungsweise als paramagnetische Referenz dienen, da in dieser Legierung die spontane
Magnetisierung weitgehend verschwindet, d.h. ωs0 ≈ 0. Sie ist in das intermediäre Spinglas-
gebiet (vgl. Abb. 2.3) einzuordnen.
Bisher wurden die Magnetovolumeneffekte in ihren Auswirkungen auf die Volumenände-
rung und die Änderung der elastischen Konstanten gemeinsam betrachtet. Dies ist in einer
detaillierten Betrachtung jedoch nicht ausreichend. Bereits im binären System Fe-Ni ist die
originale Invar-Zusammensetzung mit Fe-36Ni (m-%), die den kleinsten thermischen Aus-
dehnungskoeffizienten besitzt, nicht elastisch kompensiert. Aus Abb. 2.6a folgt, dass Invar die
höchste spontane Volumenmagnetostriktion besitzt, was in der elastischen Auswirkung zu
einer ’Überkompensation’ führt (vgl. Abb. 2.9a). Daraus folgt, dass besonders niedrige ther-
moelastische Koeffizienten bei (relativ) geringeren spontanen Volumenmagnetostriktionen zu
erwarten sind. Dies ist bei 45 m-% Ni (und bei 31 m-% Ni - sehr nahe an der Austenitinsta-
bilität realer FeNi-Legierungen) der Fall [Hau73], wie aus dem Vergleich von Abb. 2.6a und
2.9a deutlich wird. Demzufolge werden elastische Kompensationseigenschaften (Élinvar) bei
anderen Zusammensetzungen erreicht als Dimensionstabilität (Invar).
Dennoch korrelieren die Größe der zu erwartenden Effekte (α und e) und die Größe
der spontanen Volumenmagnetostriktion, da diese nicht zwingend Invarianz bedingen (vgl.
Kap. 2.1). Bezüglich der Längendehnung ist dieser Vergleich direkt möglich, da der magne-
tische Anteil der Längendehnung, αmag(T ) direkt proportional zur spontanen Volumenmag-
netostriktion und in kubischen Materialien isotrop ist (Gleichung (2.2)). Für Antiferromag-
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(a) (b)
Abbildung 2.9: Temperaturgang des E-Moduls ([Hau73] und enthaltene Referenzen) für: (a) FeNi-
Legierungen; (b) FeMn- und FeMnNi-Legierungen. Die Konzentrationsangaben sind in m-%. Pfeile markieren
die magnetischen Ordnungstemperaturen TC (a) und TN (b).
netika gilt dies nur im Falle von Spinstrukturen, die keine Verzerrung der Kristallstruktur
verursachen, wie z.B. bei γ-FeMn in Abb. 2.2.
ωs(T ) = 3 · αmag(T ) (2.2)
Schwieriger ist die Betrachtung der magnetoelastischen Auswirkung aufgrund der unter-
schiedlichen richtungsabhängen E-Moduln sowie der unterschiedlichen Auswirkungen der
magnetischen Ordnung auf die elastischen Einkristallkonstanten, wie viele Arbeiten zeigen
(siehe [Sai78], Kap. 7 sowie [Was90], Kap. 4.7 und enthaltene Referenzen). Daraus lassen sich
zusätzlich starke Textureinflüsse ableiten.
Da sich die vorliegende Arbeit jedoch mit polykristallinem Material beschäftigt und nur
wenig Variation in den Umformverfahren und damit den zu erwartenden Texturen behandelt
wird, beschränkt sich die Betrachtung auf den E-Modul. Der Vergleich verfügbarer Daten
zum Temperaturverhalten der E-Moduln (Abb. 2.9) innerhalb der gleichen Systeme (Fe-Ni,
Fe-Mn, Fe-Mn-Ni) verdeutlicht, dass grundsätzlich Zusammenhänge zu den Magnetovolu-
meneffekten bestehen, jedoch sowohl in qualitativer als auch quantitativer Hinsicht große
Unterschiede erkennbar sind. Es zeigt sich, dass die Kopplung von magnetischer Ordnung
und E(T )-Verhalten, also die Auswirkung des magnetischen Bindungsenergiebeitrages auf
die Elastizität, komplexer ist. Der Unterschied zwischen Invar- und Élinvarverhalten der
FeNi-Legierungen wird deutlich (Abb. 2.9a). Weiterhin ist die magnetoelastische Anomalie
der afm Legierungen viel abrupter. Unterhalb dieser abrupten Änderung des E-Moduls im
Bereich um TN wirkt der magnetoelastische Beitrag zum Modulverhalten nicht kontinuierlich
bis zu tiefen Temperaturen wie bei den ferromagnetischen Legierungen (Abb. 2.9a), sondern
entspricht eher einem Versatz zwischen paramagnetischer und afm E(T )-Kurve (Abb. 2.9b).
Die in Abb. 2.9b gestrichelt gezeichnete Messkurve (Fe-23Mn) zeigt einen Kompensations-




Abbildung 2.10: Temperaturabhängiges Magnetisierungsverhalten von fm ’Invar’- und afm ’Invar’-
Legierungen im Vergleich zum Brillouin-Verhalten: (a) normierte spontane Magnetisierung von Fe65Ni35
und Fe72Pt28 nach [Shi93] (Fig. 10-4 und enthaltene Referenzen); (b) normierte Untergittermagnetisierung
von Fe60Mn40 und Fe69,1Mn30,9 nach [End71, Ish67] aus Neutronenstreuuntersuchungen.
angegebene Zusammensetzung der Legierung in dem Bereich liegt, in dem in Abhängigkeit
von der Temperatur teilweise Umwandlungen von γ-Austenit zu ε-Martensit nachgewiesen
wurden ([Sai78], Kap. 9.2.1, Fig. 9.11 und enthaltene Referenzen). Das heißt, dass beim Ab-
kühlen und Aufheizen bei unterschiedlichen Temperaturen - also mit thermischer Hysterese
- eine Um- und Rückumwandlung von γ-Austenit zu ε-Martensit erfolgt.
Eine phänomenologische Deutung der Unterschiede der fm und afm Systeme in ihrem
magnetoelastischen wie auch magnetostriktiven Verhalten lässt sich von der wesentlich stär-
keren antiferromagnetischen Kopplung (im Vergleich zur ferromagnetischen) ableiten. Die
Untergittermagnetisierung baut sich an der Néeltemperatur abrupter auf als die sponta-
ne Magnetisierung der FeNi-Legierungen unterhalb TC. Im Vergleich von Abb. 2.10a und b
wird deutlich, dass die Magnetisierung von Fe65Ni35 mit sinkender Temperatur langsamer
zunimmt und ein sehr starkes Abweichen vom Brillouin-Funktionen-Verhalten zeigt [Shi93],
während die Untergittermagnetisierung der afm FeMn-Legierungen bei TN sehr steil ansteigt
([End71, Ish67]). Der starke Anstieg der Magnetisierung lässt daher auf ein abruptes Ver-
halten, z.B. magnetoelastischer Effekte, schließen. Das ebenfalls dargestellte Verhalten für
Fe72Pt28 unterstützt diesen Schluss, da auch FePt im ungeordneten und geordneten Zustand
schroffere ∆E-Effekte [Hau74] im Vergleich zum Fe-Ni-System zeigt. In Abgrenzung zu fm
(hoch-)magnetostriktiven Materialien, wie z.B. Terfenol, bezieht sich in dieser Arbeit der
Begriff ∆E-Effekt auf den spontanen Beitrag, der direkt mit der Austauschenergie zusam-
menhängt (∆EA), denn dieser ist hauptursächlich für die besonderen Eigenschaften der
fm ’(Él-)Invarlegierungen’ und im Falle der Antiferromagnetika sogar der praktisch einzige
Beitrag [Hau73]. Die häufig ebenfalls mit ∆E-Effekt bezeichneten Beiträge der linearen Sät-
tigungsmagnetostriktion, λs, mit einem Beitrag, ∆Eλ, und der erzwungenen Volumenmag-
netostriktion, ∂ω/∂H, mit einem weiteren Beitrag, ∆Eω, sind dem ∆EA-Effekt zu einem
resultierenden Gesamt-∆E-Effekt überlagert und beeinträchtigen erheblich die technische
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Einsetzbarkeit ferromagnetischer ’(Él-)Invarlegierungen’, spielen aber bei den afm Legie-
rungen keine Rolle.
Selbstverständlich können die Interpretationen zur Verbindung zwischen spontanem Mag-
netisierungsverhalten und ∆E-Effekt (Abb. 2.9 und 2.10) nur im Sinne einer Abschätzung
geführt werden, da es an vollständigen quantitativen Berechnungsmöglichkeiten für die mag-
netoelastische Auswirkung fehlt. Die Komplexität dieser Zusammenhänge zeigt sich bspw.
auch darin, dass sich die elastischen Einkristallkonstanten von Mischkristallen einer Zusam-
mensetzung von ca. Fe60Mn40 in sehr unterschiedlicher Weise bei TN ändern. Die Kompo-
nente c44 des Steifigkeitstensors steigt sogar leicht unterhalb TN im relativen Vergleich zum
angenommenen paramagnetischen Verhalten [Len81, Kaw94].
2.4 Technische Invar- und Élinvar-Legierungen
2.4.1 Grundtypen
Da in der Technik der Einsatz von Legierungen mit niedrigem oder verschwindendem thermi-
schen Ausdehnungskoeffizienten oder elastischer Temperaturinvarianz vielfach notwendig ist,
wurde vor allem im vergangenen Jahrhundert intensive Anwendungsforschung betrieben, um
technisch einsatzfähige Legierungen zu entwickeln. Die Vielzahl der dadurch entstandenen
und am Markt verfügbaren Legierungen einschließlich ihrer Markennamen werden hier nicht
detailliert vorgestellt. Ein großer Teil davon, sowie wichtige Kenndaten und einige Infor-
mationen zu Prozessparametern sind Inhalt des von Saito [Sai78] herausgegebenen Bandes
Physics and Applications of Invar Alloys (insbesondere PartVI; siehe auch [Bér96]). Die
Entdeckung, dass Cr sowohl thermisch als auch in der Konzentrationstoleranz die Élinvar-
eigenschaften von FeNi verbessert, geht wiederum auf Guillaume sowie in der Weiterent-
wicklung auf seinen Mitarbeiter Chevenard zurück (siehe [Sai78], Kap. 1.1.5 und 23.4.1). Sie
ergab die originale Élinvarlegierung Fe-36Ni-12Cr (m-%).
Als Schlussfolgerung aus den Abhängigkeiten der Magnetovolumeneffekte von der Konzen-
tration der äußeren Elektronen pro Atom (vgl. Kap. 2.3.2) kam es zur Entdeckung und geziel-
ten Optimierung weiterer Invar- und Élinvarlegierungen innerhalb der Übergangsmetallle-
gierungen. Folgende Basissysteme sind dabei vertreten ([Sai78], PartVI):
• FeNi und FeNiCr (z.B. Invar und Élinvar)
• FeNiCo (z.B. Super Invar)
• CoFeCr(Ni) (z.B. Stainless Invar, Co-elinvar)
• ... unter Addition von oder Substitution durch V, Mo, W, Mn.




Aus dieser Aufzählung folgt, dass kommerzielle (Él-)Invar-Legierungen bisher ferromagne-
tisch sind, auch wenn teilweise durch das Zulegieren von z.B. Chrom die Magnetisierbarkeit
stark geschwächt ist. Generell ist die Handhabung dieser Legierungen schwierig, da sie sich
in ihren Kompensationseigenschaften und in ihrer Maßhaltigkeit teilweise instabil bzw. nicht
alterungsstabil verhalten. Zusätzlich reagieren diese Systeme stark auf Verunreinigungen wie
Kohlenstoff (vgl. [Sai78], Kap. 20 und 21), was den Begriff „Präzisionsmetallurgie“ ([Cah05],
vgl. Kap. 2.2) unterstreicht. Es hat sich gezeigt, dass Kaltumformung und Entspannungs-
glühungen unterhalb der Rekristallisationstemperatur die Kompensationseigenschaften ver-
bessern können. Dabei wird nicht nur eine weitere Senkung der Temperaturkoeffizienten
erreicht sondern auch eine Verbreiterung des Kompensationsbereiches. Der positive Effekt
der Kaltumformung kommt der technischen Anwendung von Élinvarlegierungen entgegen, da
Präzisionsfederelemente wie z.B. Unruhfedern in mechanischen Uhren bzw. Federn in Seis-
mographen, in der Fertigung durch hohe Kaltumformgrade hergestellt werden. Als Kennzahl
für die Fertigung kann ein logarithmischer Umformgrad von η ≈ 4 angenommen werden, an
dem sich diese Arbeit hinsichtlich der Eigenschaftseinstellung auch orientiert. Außerdem ist
die einhergehende Kaltverfestigung für Federanwendungen unumgänglich.
Das größte Anwendungsproblem der fm Kompensationslegierungen liegt jedoch im Ferro-
magnetismus an sich, selbst wenn dieser die Grundlage der Effekte ist. So können Schwingele-
mente durch hohe magnetische Felder zum Stillstand kommen oder schon durch kleinere Fel-
der remanent magnetisiert werden und dadurch Gangveränderungen zeigen. Letztere Beein-
trächtigungen resultieren aus den ∆Eλ-Beiträgen der linearen Sättigungsmagnetostriktion
(vgl. Kap. 2.3.2). Im spontan magnetisierten Zustand kommt es durch Anlegen eines magneti-
schen Feldes sowie durch den Einfluss uniaxialer äußerer Spannung zu Änderungsprozessen
in der Domänenstruktur, die zwangsläufig zu Zusatzdehnungen und Überlagerungen mit
dem elastischen Verhalten führen [Hau73]. Dadurch ist die Spannungs-Dehnungsbeziehung
auch unterhalb der plastischen Dehngrenze nichtlinear und hysteretisch ([Sai78], Kap. 23).
Zusätzlich kann erzwungene Magnetostriktion auftreten, die in den betrachteten Legie-
rungssystemen ebenfalls hoch ist ([Shi93], Kap. 10.2.2; [Was90], Kap. 4). Aufgrund dieser
ungewünschten zusätzlichen magnetostriktiven Beiträge, werden gezielt innere Spannungen
bei der Optimierung technischer, fm Élinvarlegierungen eingebracht ([Sai78], Kap. 23), da
sie zumindest die ∆Eλ-Störbeiträge im Bereich kleiner Felder durch Fixierung der (spon-
tanen) Domänenstruktur vermindern können. Die technische Eigenschaftsentwicklung und
der Umgang mit den komplexen Überlagerungen innerer Spannungen mit den magnetoelas-
tischen Effekten ist wenig erforscht bzw. ist mutmaßlich nur in der industriellen Anwendung
mehr oder weniger beachtet worden, aber nicht veröffentlicht.
Die Konsequenz dieser ungewünschten ferromagnetischen Einflüsse ist die Verwendung
antiferromagnetischer Legierungssysteme, da diese durch konventionelle Felder sowohl hin-
sichtlich magnetischer Kraftwirkung als auch hinsichtlich magnetostriktiver Einflüsse kaum
beeinflusst werden können. Dennoch sind afm Stoffsysteme kaum bis zur Anwendungsreife
technischer Legierungen entwickelt worden.
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Bekannt sind Entwicklungsarbeiten an Chrom-basierten Invar- und Élinvarlegierungen
([Sai78], Kap. 22.3.2 und 24.4.3). Diese zeigen teilweise gute physikalische (Él-)Invar-Eigen-
schaften. Das industrielle Interesse an den in dieser Arbeit untersuchten Legierungssystem
zeigt jedoch, dass die Cr-Basislegierungen für die oben benannten Anwendungen keinen
Einzug gefunden haben. Dies liegt sicherlich in hohem Maße an der fehlenden Kaltform-
barkeit und der sehr begrenzten Warmformbarkeit von krz-Chromlegierungen (siehe u.a.
[Sul54]). Unzureichende mechanische Kenngrößen und Verarbeitbarkeit sowie zusätzlich die
schlechten Korrosionseigenschaften beeinträchtigten die Anwendbarkeit entwickelter Mn-
basierter Legierungen (vgl. [Mül77], Kap 4.1).
Interessante Entwicklungen gab es auf dem Gebiet paramagnetischer Nb-basierter Legie-
rungen. Niob stellt einen singulären Einzelfall unter den paramagnetischen Metallen dar.
Seine richtungsabhängigen E-Moduln im Kristall verhalten sich mit sinkender Temperatur
unterschiedlich. Einige zeigen den typischen monoton steigenden Verlauf, während andere
nicht monoton verlaufen und ein breites Minimum nahe Raumtemperatur zeigen. Daher kann
in bestimmten Orientierungen bzw. günstig texturierten Polykristallen Élinvarverhalten auf-
treten ([Sai78], Kap. 24.3.1). Ti-Nb-Basislegierungen [Sai03], die inzwischen unter dem Na-
men ’Gum metal’ bekannt sind, zeigen ebenfalls Kompensationseigenschaften (α und e).
Diese und andere (Pd-Basis und paramagnetische amorphe) Legierungen haben aber in die
Anwendung (Präzisionsfederelemente) offenbar ebenfalls keinen Einzug gefunden.
Die deutlichsten Fortschritte sind auf dem Gebiet der afm FeMn-basierten Legierungen
sichtbar geworden. Dies bezeugen Patente zu diesem Legierungssystem [Pat72, Pat73]. Das
Basissystem (FeMnNiCr) der hier untersuchten Legierungen wurde aus diesen Vorarbeiten
[Pat73, Mül77] abgeleitet. Die Wiederaufnahme der Forschung an zusätzlich Beryllium-
legierten Federmaterialien dieses Zusammensetzungsbereiches [Mül77] liegt darin begründet,
dass auch diese Legierungen bisher nicht in klassischen Anwendungen wie Unruhspiralen
mechanischer Uhren zum Einsatz gekommen sind.
2.4.2 Ausscheidungsbildende Legierungssysteme technischer Invar-
und Élinvar-Legierungen
In den Unterkapiteln 2.3.2 und 2.4.1 wurde bereits erwähnt, dass technische FeNiCr-Basisle-
gierungen sowohl kaltverfestigt als auch kalt- und ausscheidungsverfestigt eingesetzt werden.
Die Gründe hierfür sind zum einen die mechanischen Anforderungen einer hohen Streck-
grenze für Federanwendungen und zum anderen die gewünschte Unterdrückung der in
Kap. 2.4.1 benannten magnetostriktiven Überlagerungen. Ferromagnetische Materialien und
besonders solche mit hohen magnetostriktiven Dehnungen zeigen im spontan magnetisierten
Zustand eine starke Abweichung vom Hookeschen Materialverhalten (Nichtlinearität) und
Hysterese durch Domänenprozesse ([Sai78], Kap. 23.2.2). Diese Domänenprozesse werden
in technischen Legierungen durch die Wechselwirkung mit inneren Spannungen behindert
(Fixierung des spontanen Domänenzustandes).
19
2 Grundlagen
Zusätzlich werden für Stähle typische Karbidbildner hinzugegeben, um störenden Rest-
kohlenstoff abzubinden oder direkt über Karbide zu härten (vgl. Kap. 2.4.1).
Da die Verfestigung von FeNi-Invaren eher gering ist ([Sai78], Fig. 21.1, S. 496), muss
für Federanwendungen eine zusätzliche Ausscheidungshärtung vorgenommen werden. Die
effektivste Härtungswirkung hat die Zulegierung von Beryllium in diesen Systemen ([Sai78],
Kap. 23.4.6). Sie soll zur Ausscheidung von NiBe (B2 - CsCl-Struktur) bzw. zu den frühen
Entmischungsformen zonaler kohärenter Ausscheidung oder teilkohärenter tetragonal ver-
zerrter β′-NiBe Übergangsphase führen ([Sai78], Kap. 23.4.6; [Maz71]). Solche Legierungen
sind unter dem Namen Nivarox® bei der Herstellung von Unruhspiralen, Thermelast® oder
auch Aurelast bekannt. Der Weg der Übertragung eines solchen Ausscheidungsregimes wurde
für das FeMnNi(Cr)-System unternommen [Mül77].
Wegen der hohen Toxizität von Be und den notwendigen Sicherheitsvorkehrungen bei der
Prozessierung gibt es auch Élinvarlegierungen mit Ti und Al, Durinval und Ni-Span C®
([Sai78], Kap. 23.4.3 und 23.4.5). Sie sind in Ihrer Härtungswirkung weniger effektiv. Ihre
zusätzliche Verfestigung wird z.B. auf Ausscheidung der γ’-Phase zurückgeführt, wobei die
Stöchiometrie nicht der reinen γ’-Ni3Ti bzw. γ-Ni3Al, sondern eher einem Gemisch der
Legierungselemente in der Art (Ni, Fe)3(Ti, Al) entspricht [Che88, Liu90].
2.5 Plastizität und Umformverzwillingung in
FeMn-Basislegierungen
Neben den außerordentlichen magnetischen Eigenschaften, die afm FeMn-Basislegierungen
zu ’Élinvar’-Legierungen machen, treten in den austenitischen FeMn-Stählen auch Beson-
derheiten in der Plastizität auf. Der Austenit ist in diesen Legierungen metastabil. Diese
Metastabilität kommt durch strukturelle Instabilitäten bei der Umformung zum Ausdruck
und wird mit den Begriffen TRIP (Transformation Induced Plasticity) und TWIP (Twinning
Induced Plasticity) beschrieben [Grä00]. Dabei bezeichnet TRIP die verformungsinduzierte
ε- und in der Folge ggf. α′-Martensitbildung (vgl. Kap. 2.1, Abb. 2.1b).
Da die Umwandlung in hexagonal dicht gepackten (hdp) ε-Martensit einer Umwandlung
der Stapelfolge der dichtest gepackten kfz {111}kfz-Ebenen (. . . ABCAB . . . - in der Ebene
hexagonale Atomanordnung) in die hexagonale Stapelfolge derselben Ebenen, {0001}hdp
(. . . ABABA . . .) entspricht, ist diese Umwandlung empfindlich von der Stapelfehlerenergie
(SFE) abhängig. Grundsätzlich wird bei typischen TRIP- bzw. TWIP-Stählen davon ausge-
gangen, dass bei besonders niedriger SFE die Umformmartensitbildung neben Versetzungs-
gleitung der bevorzugte Umformmechanismus ist. Bei steigender (noch immer niedriger SFE
im Vgl. z.B. zu Al oder Ni) tritt zunehmend Umformverzwillingung auf [All04b, Grä00],
sodass die Kristallstruktur des Austenits bei der Umformung erhalten bzw. stabil bleibt.
Dabei greifen diese Mechanismen ineinander, sodass ε-Martensit und Umformzwillinge viel-
fach gleichzeitig in verformten FeMn-Stählen gefunden werden (z.B. [All04b, Idr09]).
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Mechanische Zwillingsbildung ist neben „konventioneller“ Versetzungsgleitung ein bedeu-
tender Plastizitätsmechanismus in vielen reinen Metallen und Legierungen [Chr95, Nar92].
Umformverzwillingung ist an viele Bedingungen geknüpft. Sie tritt zum einen auf, wenn
dynamische Erholung unterdrückt oder erschwert ist [Roh01]. Zum anderen spielt die Sta-
pelfehlerenergie eine dominante Rolle, da eine Proportionalität zwischen Zwillingsspannung
und SFE besteht (u.a. [Ven64a, Hir82, Nar92, Chr95]). So tritt bei niedrigen Temperaturen
[Ble57, Kau11a, Sar10] und bei sehr hohen Dehnraten, z.B. bei Schockbelastung oder Explo-
sivverfomung [Chr95], oft Verzwillingung auf, denn solche Umformbedingungen erlauben eine
entsprechend hohe Verfestigung, die das Überschreiten einer zur Verzwillingung notwendigen
Schubspannung (Zwillingsspannung) ermöglicht. In nanokristallinen bzw. ultrafeinkörnigen
Gefügen wird ebenfalls Umformverzwillingung beobachtet [Zhu12, Mey06, Che03, Lia03]. Bei
niedriger Stapelfehlerenergie wird direkt eine Verzögerung dynamischer Erholungsprozesse
erwartet (z.B. [Roh01, ED99]). Allerdings ist der Wirkzusammenhang schwierig darzustellen.
Häufig wird argumentiert, dass aufgrund niedriger SFE weit aufgespaltene Versetzungen die
Quergleitung als Voraussetzung der Erholung verhindern. Jedoch ist die Arbeit, die benö-
tigt wird, um eine aufgespaltene Versetzung einzuschnüren, nicht hauptsächlich von der SFE
sondern von der Abstoßungsenergie der Partialversetzungen bestimmt [Kin82]. Diese Größe
hängt entscheidend von der Struktur des Versetzungskerns ab, weshalb die SFE in diesem
Sinne kein geeigneter Parameter ist, das dynamische Erholungsverhalten unterschiedlicher
Legierungen zu korrelieren [Kin82]. Dennoch wird experimentell beobachtet, dass Legie-
rungen mit niedriger SFE zu stärkerer Verfestigung neigen (z.B. [Roh01, ED99]).
Die Erforschung der Umformverzwillingung in kfz Metallen und Legierungen hat in den
vergangenen Jahren wieder erhebliches Interesse erlangt. Neben Fortschritten an den tra-
ditionell untersuchten Systemen Ag, Cu und verschiedenen einphasigen Cu-Basis- und Ag-
Basislegierungen [Ven64a, Nar92] wurde diese Forschung vor allem durch aktuelle Entwick-
lungen hoch-manganhaltiger austenitischer Stähle angeregt. Die besonderen Eigenschaften
von FeMn-Stählen sind keinesfalls neu [Rém77a, Rém77b]. Jedoch sind die mit diesen
Stahlsorten erreichbaren Kombinationen von hohem Verfestigungsvermögen bei gleichzeitig
hoher Duktilität heute besonders nachgefragt [Ver04, PO09]. Die hohe Duktilität wird
dadurch erreicht, dass die Umformverzwillingung erheblich zur Plastizität beiträgt [Rém77a,
Rém77b, All04c, All04b], weshalb der Begriff TWIP geprägt wurde [Grä00]. Dabei hängt
neben zusätzlichen Legierungselementen (z.B. Al/Si oder C, die die Stapelfehlerenergie erhö-
hen/senken [Grä00, Krü03] bzw. den Austenit stabilisieren) die Art des Verformungsmecha-
nismus entscheidend vom Mn-Gehalt ab. Dies wird am metastabilen Fe-Mn-Phasendiagramm
(Abb. 2.1b) [Sch87, Sch67] deutlich. Demzufolge sind die Mangangehalte dieser Stähle je nach
weiteren Legierungselementen meist im Bereich von 25 m-% Mn und höher, es sei denn, die
Legierungsgehalte z.B an Kohlenstoff sind hoch.
Ein Maß für die besonderen plastischen Eigenschaften dieser Stähle ist z.B. der ’failure-
ductility-value’ (das Produkt aus technischer Gleichmaßdehnung AG und Zugfestigkeit Rm),
der bei solchen Stählen Werte von 50.000 MPa% und mehr erreichen kann [Ver04]. Aufgrund
dieser Kenndaten besteht in der Industrie großes Interesse an solchen Stählen, da sie ideal als
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’crash absorber’, für Leichtbau und aufgrund ihrer guten Formbarkeit für komplexe Struk-
turen einsetzbar sind [Ver04, PO09]. Zudem sind sie durch eher preiswerte Legierungsele-
mente auch potentiell kostensparend. Das hohe Verfestigungsvermögen wird den feinen Zwil-
lingslamellen, die bei der Verformung entstehen, zugeschrieben. Die Zwillinge entsprechen
einer Zerteilung der Matrixkörner, wodurch während der Verformung zusätzliche Verfesti-
gung durch Kornfeinung auftritt (teils als ’dynamic Hall-Petch effect’ [All04a, Bou08] (DHP)
bezeichnet). Aus diesen Gründen ist das Verständnis und die Beschreibung der Plastizität
von TWIP-Legierungen von hohem wissenschaftlichen wie industriellen Interesse, sodass auf
verschiedenen Ebenen Modelle für TWIP entwickelt wurden (z.B. [Kar00a, Sev09, Bou08]).
Neben einigen frühen Arbeiten über α-Messing (siehe z.B. Überblick in [Ven64a]), began-
nen die ersten intensiven Untersuchungen zur Umformverzwillingung in kfz Metallen und
Legierungen in den 50er Jahren des letzten Jahrhunderts (z.B. [Ble57, Suz58]). Blewitt et al.
[Ble57] waren die ersten, die eindeutig die zuvor angezweifelte Umformverzwillingung kubisch
flächenzentrierter Metalle an Kupfer bei niedrigen Temperaturen nachwiesen. Eine Zusam-
menfassung von Untersuchungsergebnissen sowie eine Vielzahl von Modellen zur Umform-
verzwillingung werden in einem Überblicksartikel von Christian und Mahajan [Chr95] darge-
stellt und diskutiert. Sowohl auf diesen Artikel als auch auf die darin besprochenen Veröf-
fentlichungen wird sich häufig bezogen, wenn Umformverzwillingung, TWIP oder verwandte
Phänomene beschrieben werden [GU10, Idr10a, Bra09, Ver04]. Es muss jedoch geklärt
werden, ob diese frühen Modelle die Randbedingungen für das Auftreten von Umformver-
zwillingung in polykristallinen FeMn-basierten kfz Legierungen [Idr10b] und auch anderen
Systemen [Jin95] erfüllen. Dies liegt insbesondere daran, dass die frühen Modelle auf Einkris-
tallexperimenten basieren, bei denen Umformzwillinge experimentell erst bei hoher Dehnung
(Ende des II. oder Beginn des III. Stadiums der Einkristallplastizität), oft nur im Bereich
der Einschnürung beobachtet wurden (z.B. [Ble57, Suz58, Ven64b, Nar74, Nar92]), wie von
Karaman et al. [Kar00b] festgestellt wurde. Im Gegensatz dazu beginnt TWIP bei kleinerer
Dehnung, wie es z.B. bei der Hadfield Stahlsorte beobachtet wurde [Kar00b]. Weiterhin wird
angenommen, dass unterschiedliche Zwillingsmechanismen in verschiedenen TWIP-Stählen
aktiv sind [Idr10b]. Daher ist davon auszugehen, dass die in den frühen Modellen vorge-
schlagenen Zwillingsmechanismen auftreten aber nicht hauptursächlich für das Auftreten
von Umformverzwillingung bei kleinen Dehnungen sind, wie im folgenden dargestellt wird.
Es ist unstrittig, dass die mechanische Zwillingsbildung in kfz Metallen und Legierungen
auf Versetzungsmechanismen beruht. Allein die Aufspaltung einer vollständigen Versetzung
in Shockley-Partialversetzungen [Hei48] mit Burgersvektor ~b = a/6 ·〈112〉 (Gleichungen (2.3)
und (2.4)) erzeugt einen Translationszwilling, der von den zwei Partialversetzungen und dem
intrinsischen Stapelfehler dazwischen vom ursprünglichen Kristall abgegrenzt wird [Fra51].
~b〈110〉 → ~b〈211̄〉 +~b〈121〉 (2.3)
a
2
· [110] = a
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Dabei ist diese Aufspaltung energetisch begünstigt, da die Linienenergie EV einer Versetzung
proportional zu G · b2 ist (Gleichung (2.5); [Got07], S. 235). G ist der Schubmodul und b der
Betrag des Burgersvektors der Versetzung.
EV = k ·G · b2 k ≈ 1
2
(Schraubenversetzung) k ≈ 3
4
(Stufenversetzung) (2.5)
Ein Umform-„Spiegelzwilling“, dessen kristallographische Beziehung zur Ausgangsorien-
tierung des Korns als Spiegelung des Kristallgitters an der kohärenten Zwillingsebene
beschrieben werden kann, entsteht im kfz Gitter durch Gleitung einzelner Shockleyscher
Partialversetzungen auf jeder aufeinanderfolgenden parallelen {111}-Ebene (u.a. beschrieben
in [Idr09, Asa05, Tad03, Lee01]). In der Metallphysik werden meist nur diese Spiegelzwillinge
als Zwillinge angesprochen. Zum Vergleich: Die Bildung von ε-Martensit wird durch Gleitung
einzelner Shockley-Partialversetzungen auf jeder zweiten parallelen {111}-Ebene beschrieben
[Idr09]. Auf Basis dieser kristallographisch bedingten Grundmechanismen wurde eine Viel-
zahl von Modellen zur ’Nukleation’ von Umformzwillingen in kfz Metallen und Legierungen
vorgeschlagen. Nach Christian und Mahajan [Chr95] können diese Modelle nach der Art der
’Nukleationsquelle’ von Umformzwillingen unterteilt werden. Bei ’prismatischen Quellen’
[Ven61] ist der Burgersvektor der Versetzung, von der die verzwillingenden Partialverset-
zungen ausgehen, nicht in der Zwillingsebene. Im Gegensatz dazu wird von ’Gleitquellen’
(glide-type sources [Chr95]) gesprochen, wenn die Partialversetzungen von Versetzungsreak-
tionen in der Zwillingsebene ausgehen.
Innerhalb der ersten Gruppe sind die bekanntesten Modelle die ’Polquellen’-Modelle von
Venables [Ven61, Ven64a, Ven64b] und Hirth [Hir64, Hir82]. Beide Modelle weichen ledig-
lich in der spezifischen Versetzungsreaktion ab, welche die verzwillingende Partialversetzung
bildet, die dann um einen bestimmten Pol rotiert, der in beiden Modellen derselbe ist.
Dieser Pol besteht aus einem langen Sprung (jog) in einer Versetzungslinie, die sich auf der
sekundären Gleitebene befindet. Dieser ’Jog’ wird durch aufeinander folgendes Schneiden
gleicher Versetzungen der primären Gleitebene erzeugt. Deshalb befindet sich der ’Jog’ in
der primären Gleitebene. Venables [Ven61] hat angemerkt, dass in Kupfer mindestens 20
primäre Versetzungen eine Versetzung in der sekundären Gleitebene schneiden müssen, da-
mit ein hinreichend großer Sprung entsteht (ca. 50Å), um diese Polquelle zu aktivieren. In
einer anderen Arbeit [Ven63] bezieht sich Venables jedoch auf eine notwendige Quellenlänge
„[...] in der Größenordnung von mehreren tausend Å oder weniger [...]“, um eine Polquelle
betätigen zu können. Diese numerische Diskrepanz wird jedoch nicht erklärt. Nichtsdestowe-
niger erscheint ein solches Szenario in einem Einkristall möglich, aber unwahrscheinlich in
einem Polykristall. Zudem bedeutet dieses Szenario in einer Legierung mit niedriger Stapel-
fehlerenergie, dass mindestens 20 Versetzungen, die in Shockley-Partialversetzungen [Hei48]
mit einer Aufspaltungsweite im Bereich von 3 . . . 20 nm aufgespalten sind, zusammengezo-
gen werden müssen, bevor sie mit einer Versetzung im sekundären Gleitsystem wechsel-
wirken können. Schließlich müssen hohe Spannungskonzentrationen erreicht werden [Ven61],
um über die Quellen Zwillinge zu bilden [Ven61], was wiederum nur für Verzwillingung
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nach großer Vorverformung spricht. Zudem sind die über Polquellen gebildeten Zwillinge
sehr in ihrer Größe begrenzt [Ven61], sodass ’makroskopische’ Verformungszwillinge nur
durch Koaleszenz dieser mikroskopischen Zwillinge entstehen können. Ein solcher Prozess
würde wieder komplexe Versetzungsreaktionen und eine ausgeprägte innere Defektstruktur
der Zwillinge bedingen. Die zweite Art relativ breiter Verformungszwillinge, die von Idrissi
et al. [Idr10b] in einem Fe-28Mn-3.5Si-2.8Al (m-%) TWIP-Stahl nachgewiesen wurde, hat
jedoch eine vergleichsweise geringe Defektdichte. Auch wenn Polmechanismen-Modelle einige
Aspekte des Auftretens von Umformzwillingen beschreiben können, fehlen für sie experimen-
telle Beweise [Jin95]. Hirth und Lothe [Hir82] schreiben lediglich von ’indirekten’ Hinweisen
auf Polmechanismen.
Weitere Modelle zur Bildung von Umformzwillingen, die nach Christian und Mahajan
[Chr95] als ’prismatische Quellen’ klassifiziert werden, sind z.B. von Cohen und Weertman
[Coh63, Coh64] und von Fujita und Mori [Fuj75, Mor80] entwickelt worden. Das erstere














energetisch ungünstig ist [Chr95], und zweitens dieses Modell Verzwillingung auf der konju-
gierten Gleitebene bedingt, während Verzwillingung meist auf der aktivsten Gleitebene auf-
tritt [Nar74]. Drittens geht dieser Zwillingsmechanismus von einem Lomer-Cottrel-Lock
aus [Coh63], der prinzipiell an jedem Versetzungsaufstau auftreten kann [Hir82]. Es ist
nicht ersichtlich, warum solche Lomer-Cottrel-Locks ausschließlich in bestimmten Orien-
tierungen auftreten können, d.h. nur in 〈111〉-orientierten Kristalliten und nicht in 〈001〉-
orientierten unter Zugbeanspruchung und umgekehrt unter einachsiger Drucklast. Daher
kann dieses Modell nicht die beobachtete Orientierungsabhängigkeit der mechanischen Zwil-
lingsbildung erklären (z.B. [Ble57, Nar74, Nar75, Nar92, Kri80, Kar00b, Yan06, Men07,
GU10]), die im Folgenden noch diskutiert wird. Das zweite Modell von Fujita und Mori
[Fuj75, Mor80] basiert auf einem ’stair-rod cross-slip’-Prozess, der das Quergleiten einer
Shockley-Partialversetzung beinhaltet. In grundlegenden Arbeiten zur Versetzungstheorie ist
deutlich festgestellt worden [Fra51], dass eine Partialversetzung mit einem Burgersvektor,
der kein perfekter Gittervektor ist, streng an ihre ’Konformitätsebene’, d.h. die Ebene, in
der ihr Burgersvektor liegt, gebunden ist. Demzufolge sind Quergleitprozesse und Kletterpro-
zesse von Shockley-Partialversetzungen unter normalen Spannungen verboten, wenn nicht
die Zugfestigkeit des Materials bzw. interne Spannungsüberhöhungen in der Größe der theo-
retischen Schubspannung erreicht werden [Fra51]. Daher ist auch dieses Modell nicht zur
Beschreibung von Verzwillingung nach kleinen Dehnungen geeignet, wie es bei Legierungen
mit niedriger SFE der Fall ist.
In der Gruppe von Modellen, die als ’glide-type sources’ [Chr95] bezeichnet werden, sind
die Modelle von Mahajan und Chin [Mah73] und Miura et al. [Miu67] (MTN-Modell) die
prominentesten und es gibt experimentelle Hinweise auf Zwillingsbildung entsprechend dieser
Modelle [Chr95]. Beide Modelle sind intensiv debattiert worden [Mah75, Nar75, Chr95] und
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die Autoren beider Modelle beanspruchen, dass jeweils ihr Modell die experimentell gefun-
denen Abhängigkeiten der Verzwillingungsaktivität und Zwillingsspannung von der Kristal-
lorientierung beschreiben. Es wurde dabei dargelegt, dass die Art von Lomer-Versetzungen,
die in die Mechanismen des MTN-Modells [Miu67, Nar74, Nar75] involviert ist, selten beob-
achtet würde [Chr95, Mah75]. Nach dem Mahajan- und Chin-Modell [Mah73, Chr95] werden
dreilagige ’Zwillingskeime’ durch die Reaktion von zwei koplanaren, nach dem Shockley-
Mechanismus aufgespaltenen Versetzungen gebildet. Auch dieser Mechanismus verlangt
wieder das Quergleiten bzw. Klettern von Partialversetzungen, was, wie bereits bzgl. des
Modells von Fujita und Mori festgestellt wurde, in lokalisierten Gleitregionen und in der
Einkristallplastizität auftreten mag aber unwahrscheinlich für Polykristalle und TWIP nach
kleiner plastischer Dehnung [Idr10b, Kar00b, GU10] im Sinne der Erörterung zur Arbeit
von Frank [Fra51] ist. Mahajan und Chin [Mah73] haben beschrieben, dass ein Aufstau von
mindestens 17 Gleitversetzungen notwendig ist, um ihre Zwillingsquelle zu betätigen. Der-
selbe Einwand gilt für das MTN-Modell. Weiterhin, müssen auch in diesen beiden Modellen
’makroskopische’ Zwillinge durch Koaleszenz der ’mikroskopischen’ Zwillinge entstehen. Wie
bereits erwähnt, benötigen diese Prozesse hohe Spannungen und die daraus resultierenden
defektreichen Zwillingsstrukturen werden nicht generell bei TWIP beobachtet [Idr10b].
Da es sicherlich möglich ist, auf Basis der hier diskutierten Modelle Zwillinge zu erzeugen,
ist es nicht Ziel dieser Diskussion, diese Modelle - besonders im Falle von Verzwillingung bei
hoher plastischer Dehnung - auszuschließen. Es ist eher Ziel dieser Arbeit, den Besonder-
heiten der TWIP in FeMn-basierten Stählen, wie sie auch an den in dieser Arbeit unter-
suchten Legierungen beobachtet wurden, Rechnung zu tragen. Daher wird in Kap. 4 ein
Modell vorgeschlagen, das die experimentell nachgewiesene Umformverzwillingung kurz nach
Einsetzen der plastischen Verformung unter Einbezug von Orientierungsabhängigkeit und
Spannungs-Dehnungs-Charkteristik als Grundlage hat.
Bei in-situ-TEM-Untersuchungen der Kriechverformung von TiAl-Legierungen haben Jin
und Bieler [Jin95] die Nukleation von Umformzwillingen durch Emission von Partialver-
setzungen an der Korngrenze auf aufeinanderfolgenden Gleitebenen nachgewiesen. Dieser
einfache Mechanismus der Zwillingsbildung erlaubt, wie beobachtet, ein einfaches Wachs-
tum zu ’makroskopischen’ Umformzwillingen, die das ganze Korn durchlaufen. Lichtmi-
kroskopische Befunde an Cu-4,9 at.-%Sn [Kri80] als exemplarischer niedrig-SFE-Legierung
weisen ebenfalls auf Nukleation an Korngrenzen hin. Jin und Bieler [Jin95] haben die An-
wendbarkeit von Polquellenmechanismen kritisch diskutiert und favorisieren den von ihnen
beobachteten Mechanismus zur Bildung von Umformzwillingen. Für einen solchen Mecha-
nismus müssen die zwillingsbildenden 〈112〉-Partialversetzungen auf jeweils aufeinanderfol-
genden {111}-Ebenen über weite Kornbereiche beweglich sein. El-Danaf et al. ([ED99] und
enthaltene Referenzen) haben gezeigt, dass sich der mittlere Gleitweg einer Versetzung in
Legierungen mit niedriger Stapelfehlerenergie wenigstens bis zu einer wahren Dehnung von
η = 0, 1 im Bereich der Korngröße befindet. Daher sollten auch bis zu moderaten Spannun-
gen einfache Partialversetzungsmechanismen zur Erklärung der Zwillingsbildung in Betracht
gezogen werden. Ein neueres Modell von Byun [Byu03] betrachtet Zwillingsbildung aufgrund
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von spannungsabhängiger Aufweitung der Stapelfehler zwischen Shockleyschen Partialver-
setzungen. Allerdings trägt in diesem Modell die Abstoßungskraft der Partialversetzungen
zur Stapelfehleraufweitung bei. Im Sinne mechanischer Zwillingsbildung würde das bedeu-
ten, dass innere Abstoßungskräfte existierender aufgespaltener Versetzungen zur (Eigen-)-
Deformation beitragen.
Bereits seit den frühen experimentellen Arbeiten ist eines der hervorstechendsten Merk-
male der Umformverzwillingung, dass die Zwillingsspannung mit der Stapelfehlerenergie ska-
liert [Suz58, Ven64a, Ven64c, Rém81, Nar92, Mey01]. Daher sollte ein Modell, das TWIP
beschreibt, von der Stapelfehlerenergie, γ, und der dazugehörenden Schubspannung τ γ ≈ γ/b
(z.B. in [Hir82]) und nicht hauptsächlich von Spannungskonzentrationen (bei hohen plasti-
schen Verformungsgraden) abhängen, um eine spezielle Zwillingsquelle zu bilden oder zu
betätigen.
Weitere Anforderungen an ein Modell zur Verzwillingung ist der Einbezug der beobach-
teten Orientierungsabhängigkeiten. Unter Zugbeanspruchung wird Verzwillingung in einem
weiten Bereich ausgehend von den [111]- und [101]-Orientierungen beobachtet. Keine Zwil-
lingsbildung wird in Kornorientierungen nahe [001] beobachtet (z.B. [Ble57, Nar74, Nar75,
Nar92, Kar00b]). Genau umgekehrt stellt sich die Situation bei uniaxialem Druck dar
[Nar75, Nar92, Kri80, Kar00b]. Diese Charakteristik trifft sowohl für Einkristalle als auch
für Polykristalle bis zu moderaten wahren Dehnungen (η ≈ 0, 2 . . . 0, 4) zu [Yan06, Men07,
GU10, Gei11b]. Zudem existiert eine Abhängigkeit der Zwillingsspannung von der Kristall-
orientierung [Miu67, Nar74, Nar75, Nar92], die vom Venables-Modell [Ven64a, Ven64c] nach
Ansicht der Verfasser des MTN-Modells nicht erfüllt wird [Miu67, Nar74, Nar92].
Das TWIP-Modell, das in Kap. 4 ausgehend von der Umformcharakteristik der unter-
suchten FeMnNiCr-Legierung entwickelt wird [Gei11a], geht davon aus, dass Zwillinge
durch die Bildung ausgedehnter Stapelfehler zwischen Shockley-Partialversetzungen auf
aufeinander folgenden {111}-Ebenen entstehen. Dies ist gleichbedeutend damit, dass eine
in Spannungsrichtung vorn liegende Partialversetzung den Stapelfehler aufzieht, während
die zurückliegende Partialversetzung unbeweglich ist. Neben der Darstellung der bisher
diskutierten Zwillingsmodelle wird eine solche Möglichkeit für Zwillingsbildung von Hirth
und Lothe ([Hir82], S. 826) nur am Rande und unter speziellen ’Pinning’-Bedingungen der
zurückliegenden Partialversetzung diskutiert. Venables [Ven61] hat einen einfachen Zwil-
lingsmechanismus auf Basis von aufgespaltenen Versetzungen unter den von ihm diskutierten
Bedingungen einer gepinnten vollständigen Versetzung ausgeschlossen. Die Aufspaltung
von Shockley-Partialversetzungen (Gleichungen (2.3) und (2.4)) erfolgt in der Gleitebene,
sodass die Burgersvektoren der Partialversetzungen vom Burgersvektor der vollständigen
Versetzung verschieden sind und unterschiedliche Richtungen relativ zur größten Schubspan-
nung in der Ebene einnehmen. Folglich sind die resultierenden Schubspannungen (RSS) auf
den Partialversetzungen unterschiedlich (z.B. [Mar61, Ven61, Cop68, Kar00b, Byu03] und
[Hir82], S. 348). Die Abbildung einer äußeren Last auf die Verschiebungsrichtung einer Ver-
setzung (~b) erfolgt über das Schmidsche Schubspannungsgesetz (Gleichung (2.7)). Es stellt
die Verbindung zwischen der (uniaxialen) Normalspannung σ durch äußere Last (Lastachse)
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Abbildung 2.11: (a-c) Darstellung der Schmidfaktoren zur Bestimmung der resultierenden Schubspan-
nung, τ s, τ1,2 und τ2,1, als Konturlinien im Orientierungsdreieck (inverse Polfigurdarstellung) [Gei11a]: (a)
Schmidfaktor Ss der Versetzung mit höchstem Schmidfaktor in der jeweiligen Kristallorientierung; (b) Shi
der zugehörigen Partialversetzung mit hohem Schmidfaktor; (c) Slo der zugehörigen Partialversetzung mit
niedrigem Schmidfaktor. Die Linie zwischen [102] und [113] markiert den Übergang des Partialversetzungs-
charakters (Slo) von nachlaufend (2) zu führend (1) im Bereich um [001] unter Zuglast. Die Situation ist




und der Kristallorientierung im Sinne der resultierenden Schubspannung τ im Gleitsystem
her:
τ = σ · cosκ · cosλ = σ · S (2.7)
Dabei bezeichnet κ den Winkel zwischen der Gleitebenennormalen und der Zugachse und
λ den Winkel zwischen Gleitrichtung und Zugachse. S bezeichnet den Schmidfaktor des
betreffenden Gleitsystems (in der kfz Struktur vom Typ {111} 〈110〉) und legt den Proportio-
nalitätsfaktor der resultierenden Schubspannung zur äußeren Spannung fest. In Abb. 2.11a
ist der maximale Schmidfaktor für Gleitung, Ss (s für ’slip’), im Standarddreieck darge-
stellt. In jeder Kristallorientierung ist dies der Schmidfaktor desjenigen der 12 Gleitsysteme
im kfz Gitter (Cu-Strukturtyp), das optimal zur äußeren Last orientiert ist (vgl. [Got07],
S. 229). Ausgehend von diesen Gleitsystemen (Abb. 2.11a) wurden die Schmidfaktoren der
zugehörigen Partialversetzungen mit dem höheren (Shi) und dem niedrigeren (Slo) Schmid-
faktor berechnet und in gleicher Weise dargestellt (Abb. 2.11b und c). Beim Vergleich der
Orientierungsfaktoren in Abb. 2.11 werden die Unterschiede der zu diesen proportionalen
Schubspannungen deutlich:
σ · Ss = τ s (2.8)
innerhalb {[111] ; [101] ; [102] ; [113]} σ · Shi = τ 1 (2.9)
σ · Slo = τ 2 (2.10)
und innerhalb {[001] ; [102] ; [113]} σ · Slo = τ 1 (2.11)
σ · Shi = τ 2 (2.12)
τ 1 ist die resultierende Schubspannung (RSS) auf der führenden Partialversetzung (1) und τ 2
die RSS auf der nachfolgenden Partialversetzung (2) unter uniaxialer Zugbelastung. Unter
uniaxialem Druck führt die Änderung der Belastungsrichtung jeweils zur Änderung des
Partialversetzungscharakters (1 → 2 und 2 → 1). (Ähnliche Betrachtungen zur Orientierung
von Partialversetzungen, zum Teil im Sinne eines Schmidfaktors für Verzwillingung, finden
sich z.B. in Ref. [Cop68, Ven61, Kar00b, Kri80, Yan06]. Es gibt jedoch große Unterschiede
in der speziellen Formulierung und Interpretation dieses Problems.)
Wird die Zwillingsbildung (Spiegelzwilling) als kohärente Scherung des Kristalls oberhalb
der dem Ausgangskristall und dem Zwilling gemeinsamen Zwillingsebene betrachtet, ergibt
sich, dass eine Zwillingsbildung einsinnig ist, d.h. nur in eine Scherrichtung erfolgen kann
([Got07], S. 220ff). Diese Einsinnigkeit lässt sich z.B. für die Scherung von {111}-Ebenen
entlang der Richtung eines Partialburgersvektors 〈112〉 im kfz Gitter gut vorstellen. Da
sich die Atome der planar hexagonal angeordneten Atome einer {111}-Ebene immer in den
Potenzialmulden der Zwickel dreier Atome der darunter liegenden Ebene befinden, kann eine
Gitterscherung nur über das Tal zwischen zweien dieser drei Atome erfolgen und nicht in
entgegengesetzter Richtung über den Potenzialwall des anderen Atoms. Schematisch ist dies
in Abb. 2.11d mit dem weißen (vollständig gerahmten) und dem roten durchgestrichenen
Pfeil dargestellt.
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Wird der Prozess der Zwillingsbildung während einer Verformung jedoch als Versetzungs-
mechanismus betrachtet, trifft die reine Betrachtung der Scherung und ihrer Einsinnigkeit
zwar zu, ermöglicht aber keine Deutung der Orientierungsabhängkeit von Zwillingsbildung.
Abb. 2.11d zeigt auch, dass es weitere mögliche Scherrichtungen entlang von Partialburgers-
vektoren gibt (weiße, gestrichelt gerahmte Pfeile), die Richtungskomponenten entgegenge-
setzt zur vorher betrachteten Scherung aufweisen. Zudem sind die Partialversetzungen in
der Regel gemischte Versetzungen, sodass die Ausbreitungsrichtung der Stapelfehlergrenzen
(Versetzungslinien der Partialversetzungen) nicht der Scherrichtung um einen Partialbur-
gersvektor entsprechen muss und durchaus in beide Richtungen erfolgen könnte.
Für die Berechnung der Schmidfaktoren in Abb. 2.11b und c wurde von dem Gleitsystem
der vollständigen Versetzung ausgegangen, dass bei der jeweiligen Orientierung die höchste
RSS aufweist (Abb. 2.11a), da mechanische Zwillingsbildung erst nach vorheriger Gleitverfor-
mung und meist in der primären (d.h. aktivsten) Gleitebene beginnt [Nar74, Nar92]. Jedoch
bestimmt nicht die Größe des Schmidfaktors sondern die individuelle Konfiguration der Ver-
setzung/des Stapelfehlers in Bezug auf die Belastungsrichtung und die Kristallorientierung,
ob eine Partialversetzung führend (1) oder zurückliegend (2) ist. Unter uniaxialer Zugbe-
anspruchung ändert sich der Charakter der Partialversetzung mit dem jeweils niedrigeren
Schmidfaktor (Slo) von nachlaufend (τ 2) nahe [111] und [101] zu führend nahe [001] (τ 1).
Die Berücksichtigung dieses Orientierungseffektes ist durch die Fallunterscheidungen in den
Gleichungen (2.9) bis (2.12) wiedergeben. Dieser Übergang des Partialversetzungscharakters
erfolgt genau an der eingezeichneten Linie (Abb. 2.11c), wo der berechnete Schmidfaktor Slo
ein Maximum über der Orientierung aufweist, bzw. Shi eine Sattellinie hat (Abb. 2.11b),
und beide Schmidfaktoren gleich sind. Die Darstellung in Abb. 2.11b und c ist konsistent
mit der Darstellung von Copley und Kear [Cop68], aber in ihrer Veröffentlichung sind die
Schmidfaktoren der Partialversetzung getrennt für den führenden und den nachlaufenden
Charakter der Partialversetzung in das Orientierungsdreieck eingezeichnet, sodass die dar-
gestellten Schmidfaktoren durch ihren Verlauf über der Kristallitorientierung nicht die Lage
der Trennlinie reproduzieren.
Mithilfe von Abbildung 2.11 kann abgeleitet werden, dass das alleinige Kriterium eines
Schmidfaktors für Partialversetzungsgleitung nicht ausreichen kann, um das Auftreten von
Verformungszwillingen zu erklären. Wird hingegen von einem Shockley-Aufspaltungsme-
chanismus ausgegangen und neben dem Schmidfaktor (proportional zur RSS) auch die
Geometrie der Aufspaltung einbezogen, zeigt sich, dass im Rahmen dieser Betrachtung
und abhängig von der Belastungsrichtung jeweils nur auf einer Seite der Verbindungs-
linie zwischen den Richtungen [102] und [113] Zwillingsbildung, im Sinne einer Aufwei-
tung von Stapelfehlern auf aufeinander folgenden {111}-Ebenen, erfolgen kann. Denn nur
in den entsprechend den Gleichungen (2.9) bis (2.12) unterschiedenen Fällen, fallen der
führende Charakter der Partialversetzung mit der höheren RSS zusammen. Das Ergebnis
dieser theoretischen Analyse findet sich in vielen experimentellen Befunden wieder (z.B.
[Ble57, Nar74, Nar75, Nar92, Kar98, Kar00b, Yan06, Men07, GU10, Gei11b]), wie auch
anhand von Experimenten an Cu-Einkristallen gezeigt werden kann (Abb. 2.12). Auch wenn
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Abbildung 2.12: Auftreten von mechanischer Zwillingsbildung bei Zugverformung von Cu-Einkristallen
in Abhängigkeit von der Temperatur und der Orientierung ([Kau11a], nach Daten von Ref. [Die56, Ble57,
Tho62, Mit63, Mug70, Wei72, Miu77]).
in den verschiedenen experimentellen Befunden einige Streuung auftritt, ist der grundsätz-
liche Trend dieser Orientierungsselektivität eindeutig. Ursachen für diese Streuung bestehen
darin, dass experimentell die notwendige Zwillingsspannung (=f(T, γ)) im Verhältnis zur
bei der Umformung erreichten Verfestigung nicht erreicht wurde [Tho62] bzw. Zwillinge bei
vergleichbaren Proben erst im Bereich der Einschnürung auftraten.
Die Aufklärung der Orientierungsabhängigkeit der mechanischen Zwillingsbildung ist ein
wichtiger Baustein, TWIP zu erklären. Die Stapelfehlerenergie im Verhältnis zum Span-
nungsniveau während der Umformung [Suz58, Ven64a, Ven64c, Rém81, Nar92, Mey01], auch
im speziellen Fall der Verzwillingung bei Tieftemperaturzugversuchen (Abb. 2.12, [Kau11a]),
stellt einen zweiten Baustein dar. Beide reichen aber nicht aus, TWIP auf Basis von nach dem
Shockley-Mechanismus dissoziierten Versetzungen zu erklären, sind aber wichtige Grundlage
des in Kap. 4 vorgeschlagenen TWIP-Modells.
2.6 Schlussfolgerungen für die Legierungsentwicklung
antiferromagnetischer Élinvarlegierungen
Die Analyse der wichtigsten physikalischen Eigenschaften sowohl von ’(Él-)Invar’-Legie-
rungen allgemein und speziell der in ihrer Zusammensetzung dem untersuchten Legierungs-
system nahe liegenden afm Systeme zeigt, wie unterschiedlich die Magnetovolumen- und
magnetoelastischen Effekte innerhalb der Fe-Basislegierungen sind. Da die Anwendung anti-
ferromagnetischer Legierungssysteme als Élinvarmaterialien für die praktische Anwendung
einen Fortschritt bedeutet, lohnt sich die Suche nach einsetzbaren Legierungen. Aufgrund
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der fertigungstechnischen Erfordernisse an die zu entwickelnden Werkstoffe fallen Cr-Basisle-
gierungen nicht in die Wahl.
Es wurde dargestellt, dass das Grundsystem Fe-Mn und in Erweiterung das System Fe-
Mn-Ni sowohl durch die Größe des Effektes als auch durch die Raumtemperaturnähe der
Néeltemperatur die richtige Wahl ist (Kap. 2.1 und 2.3.2). Die Zulegierung von Ni bietet
zusätzlich die Möglichkeit durch Ausscheidung Ni-haltiger Phasen die Néeltemperatur und
die Festigkeit der afm austenitischen Matrix einzustellen (vgl. Kap. 2.4). Dieses Potenzial des
Fe-Mn-Ni-Systems wurde erkannt und in Forschung und Patenten umgesetzt [Pat72, Pat73,
Mül77].
Interessant ist in diesem Zusammenhang eine spätere Veröffentlichung von Steinemann,
einem der patentgemäßen Erfinder [Pat72] FeMnNi-basierter Élinvarlegierungen. Er führt
aus, dass einige afm ’(Él-)Invar’-Legierungen und die genannten paramagnetischen NbZr-
Legierungen als potentiell anwendbare Werkstoffe in Aussicht stünden (vgl. Kap. 2.4.1). Im
Folgenden stellt er jedoch fest: „But the engineer apparently created a ’wrong’ problem in
asking physicists for help; the materials are not used.“ [Ste78]. Es wird nicht weiter darge-
stellt, inwiefern wirtschaftliche Entscheidungen oder prozess- bzw. anwendungstechnische
Probleme die Ursache sind. Dennoch geben die Vorarbeiten sowie das in den letzten Jahren
verstärkt entfachte Interesse an mechanischen Uhren die Motivation, Legierungssysteme auf
FeMnNiCr-Basis mit Hinblick auf afm Élinvar-Federbauteile weiter zu bearbeiten.
Der genauere Vergleich der quantitativen und qualitativen Temperaturverläufe der Mag-
netovolumeneffekte im System Fe-Ni und Fe-Mn(-Ni) zeigt, dass afm Invareigenschaften
schwierig zu erreichen sind (vgl. Abb. 2.8). Ein temperaturkompensierter E-Modul scheint
jedoch möglich. Die Ansätze, dies metallurgisch bzw. metallphysikalisch zu erreichen, müs-
sen jedoch die Besonderheiten der afm Systeme beachten, da die Anomalien bei FeMn viel
unstetiger als in den angewendeten ferromagnetischen FeNi-basierten Werkstoffen verlaufen.
Auch diesbezüglich ist die Nickelzulegierung sinnvoll, wie in Abb. 2.9b gezeigt wurde. Der
Zusatz von Cr zur Verbesserung der Korrosionseigenschaften [Mül77], sollte sich mit Blick
auf die funktionelle Eigenschaftsentwicklung im bearbeiteten Konzentrationsbereich ’neutral’
verhalten (vgl. Kap. 2.1, Abb. 2.4).
Eine weitestgehend direkte Übertragung der Entwicklungskonzepte der FeNiCrBe-Legie-
rungen (wie in [Mül77]) ist jedoch aufgrund der physikalischen Eigenschaften des afm Sys-
tems nicht gerechtfertigt. Auch bzgl. des Ausscheidungsregimes muss dies beachtet werden.
Da die Legierung eine TWIP-Legierung ist (vgl. Kapitel 4) und nahe an der Konzentra-
tion möglicher TRIP-Instabilität liegt (vgl. Kap. 2.1 und 2.5), ist es notwendig die Plastizität
der Legierung und die Auswirkungen der im Prozess unumgänglichen Umformung auf die
Eigenschaften zu untersuchen. Die Wichtigkeit von Nickel zur Austenitstabilisierung ist eben-
falls zu unterstreichen. Aus diesem Grund und wegen der starken Einflüsse technologischer
Parameter auf innere Spannungen (Umformung/Ausscheidungen) und das Ausscheidungs-
regime (vgl. Kap. 2.4) müssen Untersuchung und Entwicklung von afm Élinvarlegierungen
unter Bedingungen erfolgen, die sich an die notwendigen technologischen Prozesse anlehnen.
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Abbildung 2.13: Schematische Darstellung des afm ∆E-Effektes: schwarze Kurve entspricht dem normalen
E(T )-Verhalten; die rote Kurve zeigt das anomale Verhalten einer afm Legierung an der Néeltemperatur;
gestrichelte rote Kurve zeigt das Entwicklungsziel durch „Verschmierung“ des afm ∆E-Effektes
Als Schlussfolgerung aus dieser Grundlagendarstellung kann ein Kompensationseffekt in
den untersuchten Legierungen nur eingestellt werden, indem eine Nivellierung (Verschmie-
rung) des unstetigen Übergangs des E-Moduls bei TN erreicht wird, was einer Inhomogenisie-
rung der afm Eigenschaften des Legierungsystems gleichkommt. Gezeigt ist dies schematisch
in Abb. 2.13 (vgl. auch Abb. 2.5 und 2.9). Für eine Anwendung in Unruhfedern müsste opti-
mal eine Kompensation zu einem Temperaturgang des E-Moduls von ca. e = −10−5 K−1 im
Bereich von ca. 0 . . . 40◦C erreicht werden [Mül77]. Zum Vergleich: der normale Tempera-
turgang von Metallen liegt im Bereich von e = −4 · 10−4 K−1. Die technologischen Randbe-
dingungen der Unruhspiralenfertigung müssen ebenfalls berücksichtigt werden. So liegen die
notwendigen Umformgrade (η ≈ 4) höher, als möglicher Weise notwendige Stabilisationsef-
fekte den ’Élinvar’-Eigenschaften zuträglich sind (siehe Kapitel 5-7), wodurch die umform-
bedingte Schädigung im Vordergrund steht. Daraus folgt, dass sich an die Auslagerungs-/
Endwärmebehandlung ein ganzer Anforderungskatalog stellt:
• Ausheilung umformbedingter Materialveränderungen, z.B. zusätzliches Absinken der
Néeltemperatur, Kap. 5-7
• Einstellung der Néeltemperatur beginnend von der Grundzusammensetzung und im
Prozess über Ausscheidung [Mül77], Kap. 6
• Einstellung der elastischen Kompensationseigenschaften, Nivellierung (Verschmierung)
des unstetigen ∆E-Effektes, Kap. 6 und 7
• gleichzeitiges Setzen der Federform bei der Herstellung von Unruhspiralen.
Aufbauend auf den Vorarbeiten am System FeMnNiCrBe [Mül77] ist außerdem eine Sub-




Die plastischen, elastischen und magnetischen Eigenschaften der FeMnNiCr-Basislegierungen
sollen in dieser Arbeit unter technologischen Bedingungen untersucht werden. Deshalb ori-
entiert sich die Prozessierung der Legierungen am Fertigungsprozess von Unruhspiralen.
Heutige Unruhspiralen in mechanischen Uhren bewegen sich in Querschnittsdimensionen
von ca. 30 µm× 200 µm und erfahren vor Wicklung und Endbehandlung (Auslagerung und
Setzen der Feder) einen hohen Kaltumformgrad von η ≈ 4 (Drahtziehen und Flachwalzen).
Aufgrund der kleinen Dimensionen wurde für die Forschungsarbeit eine skalenverschobene
Prozessstrecke entwickelt. Sie setzt mit der Kaltumformung lösungsgeglühter, rekristalli-
sierter Drähte durch Drahtziehen ab einem Durchmesser von ca. 6 mm ein. Diese Prozess-
strecke realisiert die gleichen Umformgrade und Umformverfahren wie bei der Drahtfertigung
für Unruhspiralen und gibt gleichzeitig die Möglichkeit, Vormaterial für die industrielle Pilot-
fertigung im Falle Be-haltiger Legierungen zu liefern (siehe Kap. 3.2).
Die in dieser Arbeit untersuchten Legierungen unterteilen sich in vier Gruppen:
• das Grundsystem FeMnNiCr (DG3)
• ausscheidbare Be-haltige Varianten des Grundsystems, FeMnNiCrBe (AF)
• ausscheidbare Ti- und Al-haltige Varianten des Grundsystems, FeMnNiCr(Ti, Al)
(andere DG)
• Legierungen mit Nivarox®-ähnlicher Zusammensetzung (Niv).
Die Zusammensetzungen sowie auszugsweise chemische Analysen der Legierungen sind in
Anhang A zu finden.
Die Be-haltigen Legierungen wurden im Rahmen des BMBF-Projektes „Entwicklung dyna-
mischer Systeme aus antiferromagnetischen Werkstoffen“ (Förderkennzeichen: 01 RI 05263)
bearbeitet. Die Erschmelzung und Warmumformung dieser Legierungen erfolgte im Stahlzen-
trum Freiberg e.V. (Dr. A. Franke). Gleiches gilt für die Nivarox®-ähnliche Legierung, die
früheren Kooperationen entstammt. Details der Vorprozessierung der FeMnNiCrBe-Legie-
rungen werden in dieser Arbeit nicht dargestellt und sind den entsprechenden Projektbe-
richten zu entnehmen. Vergleichend können auch Vorarbeiten zu diesem Materialsystem
[Mül77, Mül89] hinzugezogen werden.
Grundsätzliche Unterschiede bei der Vorprozessierung der Be-haltigen Legierungen lie-
gen hauptsächlich im Warmkaliberwalzen nach dem Warmschmieden der Gussstücke. Da
nach diesem Teil der Vorprozessierung nicht der Startdurchmesser für die skalenverschobene
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Prozessstrecke erreicht wurde, bestand ein weiterer Teil der Vorprozessierung der Be-haltigen
Legierungen in der Kaltumformung bis zu einem Durchmesser von d ≈ 6 mm. Nach dem
Warmkaliberwalzen befanden sich im Gefüge grobe Ausscheidungen der NiBe-Phase. Daher
erfolgte zunächst eine Lösungsglühung in KNU-foil™ bei 1075◦C/30 min mit nachfolgendem
Abschrecken in Wasser. Vorhandene Fremdphasen bzw. Einschlüsse konnten durch diese
Behandlung nicht beseitigt werden (vgl. Kap. 3.1 sowie Abb. 6.4 und 6.11). Um Oberflä-
chenrisse und Unrundheit des Stangenmaterials abzuarbeiten, schloss sich daran eine inten-
sive mechanische Oberflächenbearbeitung mittels Drehen und Schleifen an. Hierauf folgte
Kaltumformung durch Drahtziehen bis d = 6 mm, das weitgehend analog zu den Be-freien
Legierungen durchgeführt wurde (vgl. Kap. 3.1, 3.2 und Anhang B.2, Tab.B.3), und erneute
Rekristallisationsglühung bei Lösungsglühtemperatur.
Die Umformung im Bereich der skalenverschobenen Untersuchungsreihe erfolgte für alle
Legierungen ähnlich (Kap. 3.2 und Anhang C), weshalb sich die Darstellung der Probenher-
stellung hauptsächlich auf die FeMnNiCr und FeMnNiCr(Ti,Al)-Legierungen beschränkt, die
vollständig in eigener Hand entwickelt, prozessiert und untersucht wurden.
Der Verarbeitungsprozess bis zum Ausgangszustand der Untersuchungsreihe wurde konti-
nuierlich entsprechend den Ergebnissen der Legierungsentwicklung verbessert. Deshalb wird
hier nur der vorläufige Endzustand einer den Gegebenheiten der Legierungssysteme ange-
passten Herstellungskette dargestellt.
3.1 Erschmelzung und Vorprozessierung
Der zweistufige Erschmelzungsprozess erfolgte in einem BALZERS Induktionsofen unter
Verwendung eines gesinterten Aluminiumoxid-Tiegels. Die erste Stufe besteht in der Auf-
schmelzung von Fe, Ni und Cr, die als Stückgut direkt in den Schmelztiegel eingestapelt
wurden, und dient zur Erzeugung eines großen „Schmelzsumpfes“ für die Zugabe der weite-
ren Legierungselemente. Dieser Prozess wurde unter Niederdruck von ca. 0, 05 mbar durch-
geführt. Danach wurde in einer Argonatmosphäre von 500 mbar Mn und ggf. Ti und Al
zugeführt. Der Grund für diese Prozessführung ist der hohe Dampfdruck von Mn, der sonst
neben Verschmutzung des Rezipienten große Verluste der Mn-Gattierung und Abweichungen
der Zielzusammensetzung zur Folge hat. Der Dampfdruck des Mangans beträgt bei 1900 K
pMn = 65, 40 mbar, während er z.B. für Eisen nur pFe = 0, 07 mbar beträgt ([Smi76], Kap.
8.7).
Nach Aufschmelzen aller Legierungselemente und kurzem Halten, um restliche Verunrei-
nigungen in der Schlacke zu binden, wurden die Schmelzen in zylindrische Kupferkokillen
abgegossen. Wegen der hohen Schwindung musste Schmelzmaterial nachgeführt werden, um
starke Lunkerbildung zu vermeiden.
Das Ausgangsmaterial bestand aus 3N Elektrolyteisen (Flakes), 3N Nickel-Stückgut, 2N
Chrom-Stückgut und 2N Elektrolytmangan (Flakes) (Chargen DG1, DG2, DG3) sowie ggf.
4N Aluminium-Stückgut und im Elektronenstrahl-Mehrkammerofen umgescholzenes Titan
34
3.1 Erschmelzung und Vorprozessierung
Abbildung 3.1: Sekundärelektronen-Aufnahme (SE-Aufnahme) im REM und EDX-Analyse eines
Mn(Se, S)-Einschlusses (gestreckte Struktur entlang der Umformachse, Stern): Im Spektrum sind die S-
und Se-Banden markiert. In der eingefügten Tabelle wird die EDX-Analyse mit der chemischen Analyse und
der Sollzusammensetzung der Legierung verglichen. Da die Strukturgröße des Einschlusses kleiner als die
Dimension des Anregungsvolumens ist, kann der Einschluss nur halbquantitativ im Verhältnis zum Matrix-
gehalt identifiziert werden.
(besser 2N). Wegen der hohen Gehalte an nichtmetallischen Verunreinigungen waren insbe-
sondere die Schwefel- und Selen-Gehalte kritisch. Es ist davon auszugehen, dass Mangan-
selenidsulfid (Mn(S, Se)) gebildet wird, da im MnSe-MnS-System vollständige Mischbarkeit
vorliegt [Meh67]. Diese Verunreinigungen sind besonders in den AF-Legierungen sowie in
DG(1-3) verstärkt festgestellt worden, wie halbquantitativ mittels Energiedispersiver Rönt-
genspektroskopie (EDX) im Rasterelektronenmikroskop (REM) nachgewiesen wurde (siehe
z.B. Abb. 3.1). Das eingesetzte Mangan enthielt laut Herstellerangaben ca. 200 ppm S und
540 ppm Fe, Si und Se. Für weitere Schmelzen (DG4, DG5) wurde daher ein reineres Elektro-
lytmangan (4N mit < 15 ppm S und < 50 ppm Se) eingesetzt, um den Gehalt an Mn(Se, S)
zu senken. Zudem hat sich gezeigt, dass sich ein großer Teil der Schwefel- und Selenverunrei-
nigung an der Oberfläche der Elektrolytmangan-Flakes befindet [Pöt09]. Aus diesem Grund
wurde das 4N-Mn in einer alkoholischen Salzsäurelösung gebeizt, um vor dem Schmelzprozess
die bräunliche Oberflächenbelegung weitgehend zu entfernen.
Die Verbesserung durch den Einsatz einer höheren Mn-Qualität wird in Abb. 3.2 deutlich.
Innerhalb der ersten Versuchsschmelzen wurden zur Variante DG1, Fe-23,5Mn-10,6Ni-8,3Cr-




Abbildung 3.2: Gefügebild zweier Proben mit äquivalentem Umformgrad. Zustand: Längschliffe, präpariert
nach Standardprozedur in AnhangD, poliert. Die gestreckten dunklen Strukturen sind Mangan(-selenid)-
suldfide, Mn(Se, S). Die Umformrichtung ist horizontal: (a) Probe von DG3 mit η = 3, 73, Runddraht
mit d = 0, 9 mm, Schmelzmaterial: 2N-Elektrolytmangan ungereinigt, (b) Probe von DG4 mit η = 3, 76,
Runddraht mit d = 0, 9 mm, Schmelzmaterial: 4N-Elektrolytmangan zusätzlich oberflächengereinigt.
Molybdän sollte eine mögliche σ-FeCr-Phasenbildung bei der Auslagerungsbehandlung
unterbinden. Da jedoch in den Versuchsschmelzen eine andere Sekundärphase auftritt,
stellte sich diese Legierungsoption als unnötig heraus. Die sich bildende χ-Phase wird sogar
durch Mo begünstigt und ist eine weitere typische Sekundärphase in hochlegierten Stählen
[Pro95, Mar84]. Auf den Bildungscharakter und die Zusammensetzung der im untersuchten
Legierungssystem auftretenden Form der χ-Phase wird in Kap. 6.4.2 eingegangen.
Die erstarrten Schmelzen zeigen ein ausgeprägtes Erstarrungsgefüge mit zonalen Entmi-
schungen. Deshalb wurden Warm-Gesenkschmieden und teilweise zusätzlich Homogenisie-
rungsglühungen angewendet, um eine homogene austenitische Matrix sowohl hinsichtlich
der Zusammensetzung als auch des Gefüges herzustellen. Die Kokillendurchmesser betrugen
ca. 35 mm (DG1-3) und 50 mm (DG4, 5). Die Enddurchmesser nach dem Gesenkschmie-
den sind entsprechend d = 16 mm und d = 18 mm (Nenndurchmesser). Vor-, Zwischen-
und Nachwärmbehandlung wurden an Luft durchgeführt. Am Ende wurde jeweils in Was-
ser abgeschreckt. Dadurch wurde eine intensive mechanische Nachbearbeitung durch Drehen
und Schleifen notwendig, um neben der Zunderschicht auch die tiefer gehende Einwirkungs-
schicht zu entfernen (DG1-3: an ca. d = 13 mm, DG4, 5: an ca. d = 14 mm).
Homogenisierungs- und Lösungs-/Rekristallisationsbehandlungen des Materiales wurden
in unter Argonflutung bzw. unter Argonatmosphäre verpackter KNU-Folie (KNU-foil™)
durchgeführt, um starke Verzunderung und Einwirkung reaktiver Gase (Sauerstoff und Stick-
stoff) gering zu halten. Das Abschrecken erfolgte unter Aufreißen der Schutzfolie in Wasser.
Das Abarbeiten der verbleibenden Zunder- und Einwirkungsschicht erfolgte spanend.
Die Gefügeentwicklung durch die Warmbearbeitung ist exemplarisch in Abb. 3.3 darge-
stellt. Die Basislegierung (DG3: Fe-24Mn-7Ni-8Cr (m-%)) zeigt ausschließlich dendritische
Erstarrung mit zonalen Entmischungen im Austenitgebiet (Abb. 3.3a). Die Ti- und Al-
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legierten Schmelzen (z.B. DG4: Fe-24Mn-8Ni-8Cr-2,5Ti-0,4Al (m-%)) zeigen zusätzlich die
χ-Phase (Abb. 3.3c, d). Auf deren metallurgische Kontrolle/Unterdrückung wird ebenfalls
in Kap. 6.4.2 eingegangen. Im Rahmen der Legierungsentwicklung konnte das Auftreten der
χ-Phase im sonst austenitischen Gefüge vor und während der Kaltumformung unterbunden
werden (Abb. 3.3e, f). In diesem Zusammenhang wird auch auf die Bedeutung der Lösungs-
glühtemperatur eingegangen. Für die Be-haltigen Legierungen (AF) ist eine Lösungsglühbe-
handlung unter KNU-foil™ bei 1075◦C/20 . . . 30 min und nachfolgender Wasserabschreckung
ausreichend. Die Nivarox®-ähnliche Legierung muss bei 1175◦C lösungsgeglüht werden (vgl.
[Mül77]). Wegen der Störung des Wärmeübertrags durch die Schutzfolie ist die notwen-
dige Glühtemperatur jeweils mit zusätzlichen 25 K (nach Herstellerangaben) beaufschlagt
worden. Aufgrund der Toxizität der Be-haltigen Legierungen wurden diese nicht abgedreht,
sondern das Oxid abgebeizt und nachfolgend aufwändig nass überschliffen, um die Entwick-
lung giftiger Stäube zu vermeiden.
Die weitere Vorprozessierung zum Eingangsdurchmesser von d = 6 mm als Startdimension
für die fertigungsnahe Untersuchungsreihe erfolgte über Drahtziehen mit konstanter Quer-
schnittsabnahme (19% Umformgrad, φ, pro Zug, analog beschrieben in Kap. 3.2), erneute
Lösungs-/Rekristallisationsbehandlung und mechanische Bearbeitung.
Exemplarisch ist die Vorprozessierung der Legierungen für das Basissystem (DG3: Fe-
24Mn-7Ni-8Cr (m-%)) und für DG5 (Fe-25Mn-8Ni-8Cr-0,9Ti-0,5Al (m-%)) als vorläufiger
Endstand der Legierungsentwicklung Be-freier Systeme in AnhangB aufgelistet.
3.2 Umformung durch Drahtziehen und Walzen
Die anfänglichen Drahtziehversuche an den Be-haltigen AF-Legierungen wurden mit Zieh-
folgen konstanter Querschnittsabnahme von ca. 19% pro Zug durchgeführt. Aufgrund der
hohen notwendigen Endumformgrade hat dies zur Folge, dass viele Einzelschritte durchge-
führt werden müssen. Da Drahtziehen durch die Verjüngung in einem konischen Ziehhol einen
stark inhomogenen Spannungs- und Verformungszustand über den Drahtquerschnitt erzeugt
und zudem über die zwar minimierbare aber unvermeidliche Oberflächenreibung zwischen
Werkzeug und Material besonders die Randschicht des Drahtes stark geschädigt wird, kam
es in den Umformversuchen häufig zu Materialversagen an der Oberfläche oder Drahtab-
rissen. Neben den bereits erwähnten Problemen in der Qualität des Ausgangsmaterials wird
auch die Umformbarkeit an ihre Grenzen gebracht. Beim Walzen der bis d = 0, 9 mm rund
gezogenen Drähte auf die Endgeometrie (Federband, t = 0, 3 mm, siehe Anhang C, Tab.C.1
und C.2) kam es häufig zu Kantenrissigkeit.
Das Vermeiden derartiger Umformprobleme muss zum einen durch die Oberflächengüte
(Abarbeiten von Reaktionsschichten aus dem Warmbearbeitungsprozess) und durch erhöhte
Qualität des Ausgangsmaterials (Verminderung von Einschlüssen wie Mn(S, Se) und zusätz-
lich im Falle der AF-Legierungen grobe, spröde Berylliumnitride, Be2N3, sowie Ausschei-






Abbildung 3.3: Gefügebilder vor und nach dem Warmschmieden, präpariert nach AnhangD, dunkle Fle-
cken/Löcher stammen von Mn(Se, S), durch Ätzangriff in (c) stark vergrößert: (a) Makroschliff (quer) am
abgetrennten Gießkopf des Basissystems DG3: Fe-24Mn-7Ni-8Cr (m-%), poliert, zonale dendritische Ent-
mischungen; (b) Längschliff im SE-Abbildungskontrast (REM) von DG3 nach Warmschmieden bei 1000◦C,
austenitisches Gefüge, poliert; (c) wie (a) von DG4: Fe-24Mn-8Ni-8Cr-2,5Ti-0,4Al (m-%), geätzt mit Lösung
A, helle Inseln im Entmischungsbereich sind die χ-Phase; (d) wie (b) von DG4 nach Warmschmieden bei
1100◦C, poliert, χ-Phase als Inseln präsent; (e) wie (a, b) von DG5: Fe-25Mn-8Ni-8Cr-0,9Ti-0,5Al (m-%),
geätzt mit Lösung D, nur wenige helle Inseln der χ-Phase; (f) wie (d) von DG 5, keine χ-Phase.
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Problemen wurde in der Entwicklung der Be-haltigen sowie der Ti-, Al-haltigen Legierungen
zunehmend Rechnung getragen (vgl. Kap. 3/3.1, Kap. 6 und AnhangA). Zum anderen wurde
eine Modifizierung des Ziehprozesses notwendig.
Aufgrund des hohen Verfestigungsvermögens der untersuchten Legierungen konnte hierzu
eine Drahtziehfolge mit anfangs hohen und in der Folge fallenden Querschnittsabnahmen
konzipiert werden. Die Vorteile eines solchen Prozesses können wie folgt zusammengefasst
werden:
• Ein hohes Maß an Durchformung über den gesamten Querschnitt in den ersten Zügen
hilft inhomogene Umformung über den Drahtquerschnitt zu verringern.
• Geringe Abnahmen des Querschnitts und dadurch geringe Ziehkräfte und Oberflä-
chenglättung des Drahtes während der letzten Züge.
• Reduktion der gesamten Ziehfolge um 4 Schritte von 20 auf 16 Einzelzüge. Dies führt
zu einer Rationalisierung des Umformprozesses und zur Reduktion der akkumulierten
Oberflächenschädigung während des Ziehens.
Durch diese positiven Auswirkungen einer fallenden Ziehfolge auf den Umformprozess
und durch die Verbesserung des Ausgangsmaterials im Rahmen der Legierungsentwicklung
konnte der Ertrag an erfolgreich gezogenem Drahtmaterial sowie die Qualität des flachge-
walzten Endproduktes verbessert werden, da mit diesen Maßnahmen sowohl die Umform-
reserven als auch die Oberflächengüte für den besonders kritischen Flachwalzprozess erhöht
werden.
Die Randbedingungen für die Konzeption einer fallenden Umformreihe waren: Reduktion
der Gesamtumformschritte, hohe Umformgrade in den ersten Zügen und niedrige Umform-
grade (≤ 19% bis < 10%) in den letzten Zügen sowie Anpassung an die vorhanden Zieh-
werkzeuge. Da eine Querschnittsabnahme von ca. 20% pro Zug eine typische Größe für den
Trockenzug darstellt, für die auch die vorhandenen Ziehsteinreihen optimiert sind, sollte
ein Großteil der Ziehstufen in diesem Bereich liegen. Aus diesem Grund wurde die fallende
Ziehfolge wie in Anhang C (Tab.C.1 und C.2) ausgewiesen konzipiert. Die Ziehfolge in der
verwendeten Form ist wegen der vorhandenen Ziehsteinabmessungen eine Stufenfunktion
der Einzelabnahmen und könnte, wie in Abb. 3.4 dargestellt, als glatte Funktion fallender
Umformgrade ausgeführt werden.
Der Trockenzug wurde mit stearatbasierten Schmierstoffen durchgeführt. Dabei wurden
Hartmetallziehsteine mit einem Öffnungswinkel von 12° verwendet. Die wässrige Schmier-
stoffemulsion, R827, ist eine Eigenentwicklung des IFW Dresden [Eic96]. Sie wurde auf die
Drähte aufgepinselt und zu einem festen Seifenfilm getrocknet. Wie in Tab.C.1 dargestellt,
wurde zunächst vollständig mit R827 gearbeitet. Im Laufe der Prozessentwicklung konnte
für dünnere, lange Drähte mit einer Druckbeschichtungsanlage gearbeitet werden (Tab.C.1).
Sie gewährleistet eine gleichbleibende Schmierfilmqualität, die für Drahtbunde mit R827,
wie beschrieben, schwieriger zu gewährleisten ist. Die Nasszüge zur Glättung der Drahtober-
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Abbildung 3.4: Darstellung der Einzelzugabnahme über dem Gesamtumformgrad für die konzipierte fal-
lende Ziehfolge. Schwarze Quadrate: angewendete fallende Umformreihe gemäß AnhangC. Gestrichelte Linie
zeigt den Vorschlag für eine optimierte Ziehsteinreihe.
fläche erfolgten durch Diamantziehsteine mit 9° Öffnungswinkel unter Ölschmierung und bei
geringen Einzelabnahmen.
Nach Erreichen des Enddurchmessers von d = 0, 9 mm wurde der Draht in fünf Stichen
flachgewalzt (vgl. Tab. C.1 und C.2). Dabei hatten die Arbeitswalzen des Feinwalzgerüstes
einen Durchmesser von d = 42 mm, wodurch übermäßige Breitung trotz des Querschnitts-
übergangs von rund nach rechteckig zur weiteren Reduktion von Kantenrissigkeit vermieden
werden konnte. Die Enddicke von t ≈ 0, 3 mm kann beim beschriebenen Prozess bei einer
Breite des Federbandes von β ≈ 1, 6 mm ohne oder mit vertretbarer Kantenrissigkeit erreicht
werden. Für die Bereitstellung von Vormaterial der Be-haltigen AF-Legierungen zu Ferti-
gungstests von Unruhfedern wurde aus dem beschriebenen Ziehprozess bei d = 2, 1 mm
Material abgetrennt, erneut bei 1075◦C/15 min geglüht, abgeschreckt und das Oxid abge-
beizt, um dann erneut mit fallender Ziehsteinreihe bis zu d = 0, 7 mm (bei AF5/2 auch linear
mit φ ≈ 19%) gezogen zu werden. Bei dieser Abmessung wurde erneut bei 1075◦C/15 min
rekristallisiert/lösungsgeglüht. Nach dem notwendigen Abbeizen der Oxidhaut wurde der
Draht zum Endmaß von d = 0, 6 mm nass mit Diamantziehsteinen kalibriergezogen, um ein
rundes und glattes Drahtgut für den Nasszug bei der Feindrahtherstellung bereitzustellen.
Da bis zu den geforderten Abmaßen des Vormaterials für die Federherstellung hohe Gesamt-
umformgrade aufgebracht werden müssen, gibt die Anwendung einer optimierten fallenden
Ziehfolge wie in Abb. 3.4 Spielräume, den Fertigungsprozess durch Einsparung von Zwischen-
glühungen zu optimieren. Wegen des Abdampfens von Legierungselementen (vgl. Kap. 3.1)
und der Verschlechterung der Oberfläche durch Einwirkungs- bzw. Oxidschichten trägt eine
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Einsparung von Zwischenglühungen zur Stabilisierung des Herstellungsprozesses und zur
Verbesserung der Vormaterialqualität bei.
3.3 Auslagerungsbehandlung
Die Auslagerungsbehandlung wurde unter Vakuum und mit zusätzlicher Beigabe von Gat-
termaterial (KNU-foil™- oder Ti-Schwammstücke) durchgeführt, wobei das erreichte Druck-
niveau unter ca. 2 · 10−5 mbar liegen muss, um metallisch glänzende Proben ohne Anlauffär-
bungen zu erhalten. Reduzierende Formiergasatmosphäre (Ar− 5% H2) reicht nicht aus, da
die notwendige Gasreinheit im Vergleich zur starken Oxidationsneigung aufgrund der hohen
Mn-Gehalte nicht gegeben ist.
Bei den Auslagerungsglühungen wurde der vorgeheizte Ofen über den Probenrezipienten
gezogen, um ein schnelles Aufheizen auf Wärmebehandlungstemperatur, TA, zu erreichen.
Die Glühdauer, tA, von meist 30 min (Be-haltige AF-Legierungen) und 1 h (Be-freie DG-
Legierungen) wurde ab 5 K unter Zieltemperatur registriert. Nach Beendigung der Glühbe-






4.1 Verfestigungsverhalten und Gefügeentwicklung
Zur Charakterisierung des Verfestigungsverhaltens während des in Anhang C aufgeführten
Umformprozesses sowie der Festigkeitsentwicklung bei der Auslagerung umgeformter Flach-
drahtproben (vgl. Kap. 3) wurde die Messung der Eindruckhärte nach Vickers, HV 0, 2− 10
(Last: 200 g; Haltezeit: 10 s), angewendet. Das gewählte Verfahren liegt demnach am Über-
gang zwischen Kleinlast- und Mikrohärteprüfung ([Blu79], Kap. 2.5.2.5). Die Wahl dieses
Eigenschaftsparameters liegt darin begründet, dass eine konsistente Bewertung über den
gesamten Umform- und Auslagerungsprozess gewährleistet sein muss. Die an sich genauere
Charakterisierung im Zugversuch ist materialintensiv und liefert bei dünnen Drähten, von
denen keine normgerechten Proben gewonnen werden können, ebenfalls stark streuende
Ergebnisse. Die Härteprüfung der Proben aus dem Umform- und Auslagerungsprozess wurde
immer an Längsschliffen durchgeführt, wobei darauf geachtet wurde, dass zum einen weit
genug in das Probenvolumen hineingeschliffen wurde und zum anderen, bei kleiner Probendi-
mension, die Größenbedingung der verbleibenden Probendicke von t > 1, 5 ·D (D: Größe der
Eindruckdiagonalen) nicht verletzt wurde ([Blu79], Kap. 2.5.2.5). Die Restprobendicke war
stets t ≥ 3 · D. Zur Bestimmung eines Härtewerts wurde der arithmetische Mittelwert aus
mindestens 10 Einzelmessungen gebildet. Die zugehörige Standardabweichung wird jeweils
angegeben.
4.1.1 Eigenschaftsentwicklung im Umformprozess
Am Basissystem (DG3: Fe-24Mn-7Ni-8Cr (m-%)) kann gezeigt werden, dass eine starke Ver-
festigung während des Umformprozesses stattfindet (Abb. 4.1). Im Härteverlauf über dem
Umformgrad zeigt sich anfangs ein sehr großer Anstieg. Da der Anfangsbereich der Verfes-
tigung durch die hohen Einzelumformgrade am Anfang des Drahtziehens nicht abgebildet
werden kann, wurde das Verhalten bei geringeren Umformgraden (η ≤ 0, 42) gesondert in
gestuften Zugversuchen untersucht (vgl. Kap. 4.1.2). Nach der hohen Anfangsverfestigung
nimmt die Härte bis η ≈ 2 mit geringerem Anstieg zu. Im weiteren Verlauf nimmt die Ver-
festigung ab. Es zeigt sich jedoch auch eine starke Streuung der Einzelprobenmessungen.
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Der letzte Umformschritt des Flachwalzens führt noch einmal zu einem Anstieg der Härte.
Die Änderung des Umformverfahrens und damit der Fließbedingungen ermöglicht also eine
weitere Verfestigung entweder durch Erhöhung oder durch Umordnung der verformungsin-
duzierten Defekte.
Abbildung 4.1: Verfestigungsverlauf am Basissystem (DG3: Fe-24Mn-7Ni-8Cr (m-%)). Die Vickershärte
wurde an polierten Längsschliffen nach Anhang D gemessen; offene Kreise: Proben des Anfangszustandes (d ≈
6 mm, geglüht), sowie der gestuften Zugversuche; gefüllte Quadrate: Proben aus dem Kaltziehprozess und
offenes Dreieck: flachgewalztes Band nach AnhangC, Tab.C.1. Fehlerbalken geben die Standardabweichung
von mindestens 10 Einzelmessungen pro Probe wieder.
Das austenitische Gefüge im geglühten Ausgangszustand (d = 6 mm) der Umform-
reihe besteht aus äquiaxialen Körnern mit einer hohen Rekristallisationszwillingsdichte
(Abb. 4.2a). Die Anfangskorngröße beträgt ca. 40 µm nach dem Linienschnittverfahren.
Dabei wurden Rekristallisationszwillinge nicht gezählt, da lichtmikroskopisch nicht alle Zwil-
lingsgrenzen eindeutig identifiziert werden können. Das heißt, dass für diesen Wert, Körner
mit Rekristallisationszwillingen als ein Korn in die Analyse eingeflossen sind. Eine Korngrö-
ßenanalyse an einer EBSD-Gefügekarte passt alle Kristallite, d.h. auch Rekristallisationszwil-
linge, mit elliptischen Flächen an und berechnet daraus einen mittleren Korndurchmesser.
Die Auswertung des rekristallisierten Ausgangsgefüges entsprechend einer EBSD-Messung
(vgl. Kap. 4.1.2 und Anhang E, Abb. E.1) ergab einen mittleren Korndurchmesser von ca.
14 µm.
Die lichtmikroskopische Gefügeuntersuchung der umgeformten Proben ergibt ein Gefü-
gebild, das, wie im Folgenden gezeigt, durch Umformverzwillingung geprägt ist. Die Zer-
teilung der austenitischen Körner in streifige Strukturen, nimmt mit dem Umformgrad zu.
Die zunehmenden Verwerfungen und die Welligkeit in den lamellaren Strukturen weisen da-
rauf hin, dass die gebildeten Umformzwillinge ihrerseits durch Gleitung mitverformt werden.
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Oberhalb der dargestellten Umformgrade, lässt sich das Umformgefüge zunehmend schlech-




Abbildung 4.2: Lichtmikroskopische Aufnahmen der Gefügeentwicklung beim Drahtziehen von DG3, Fe-
24Mn-7Ni-8Cr (m-%); Längsschliffe, polierte Schlifffläche, präpariert nach AnhangD; Zugachse liegt hori-
zontal: (a) austenitisches Gefüge des geglühten Anfangszustands, η = 0 (1100◦C/20 min), der Pfeil zeigt
einen Glühzwilling; (b) η = 0, 42, Umformzwillinge als linienhafte Strukturen zerteilen die Austenitkörner,
Biegung weist auf Gleitverformung der Zwillingseinheiten hin; (c) wie (b) bei η = 0, 79, Gefügefraktionierung
und Deformation der Zwillingslamellen nimmt zu; (d) analog bei η = 1, 16.
Da die EBSD-Technik (Electron Backscatter Diffraction) die Orientierung der Einzelkörner
im Gefüge misst, kann hiermit der Nachweis erbracht werden, dass es sich bei den Lamellen-
strukturen um Verformungszwillinge handelt. Allerdings hängen auch bei diesem Verfahren
Intensität und Indizierbarkeit der „Backscatter Kikuchi Pattern“ (BKP), die durch die am
Kristallgitter gebeugten quasi-elastisch rückgestreuten Elektronen entstehen, vom Eigen-
spannungszustand in der Probe ab. Bis η = 0, 79 war die EBSD-Orientierungsanalyse auch
für größere Gefügebereiche möglich (Abb. 4.3).
Die EBSD-Gefügeanalyse weist nach, dass die metallografisch identifizierten lamellaren
Strukturen von Σ3-Zwillingskorngrenzen umrandet sind (siehe Abb. 4.3b). Jedoch wird aus
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(a) (b)
(c)
Abbildung 4.3: EBSD-Gefügeanalyse am Querschliff von DG3, Fe-24Mn-7Ni-8Cr (m-%), mit η = 0, 79; po-
lierte Schlifffläche, präpariert nach AnhangD, Zugachse senkrecht zur Bildebene; EBSD-Rasterschrittweite
0, 1 µm, Indizierungsrate 81,5 %: (a) Gefügekarte mit Kornorientierung in Falschfarbendarstellung als Ab-
weichung von der 〈111〉-Faserorientierung in Zugrichtung (z), schwarze Korngrenzen entsprechen einer Miss-
orientierung >10°, silberne Korngrenzen 5 . . . 10◦; (b) Gefügekarte des Kontrastwertes der Kikuchi-Bänder
als Hintergrund, rote Korngrenzen entsprechen Σ3-Korngrenzen (andere Farben entsprechen weiteren Σ-
Korngrenzen); (c) Legende zu (a), rechts: Farbkodierung der Orientierungen im Orientierungsdreieck, links:
Dichteverteilung der Gefügeorientierungen als inverse Polfigurdarstellung, mit Farbskala (Mitte) in mud
(Vielfache der gleichförmigen Orientierungsverteilung (multiples of the uniform distribution), mud=1, einer
hypothetischen grauen Textur).
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der Orientierungsdarstellung deutlich, dass die Zwillingslamellen durch weitere Verformung
bereits in unterschiedliche Orientierungen zerfallen und deformiert sind. Beim Drahtziehen
herrscht kein uniaxialer sondern ein mehrachsiger Spannungszustand, der zudem durch die
Reibung im Ziehstein und durch den konischen Materialfluss über dem Querschnitt inho-
mogen ist [Adl69]. In vereinfachter Betrachtung kann jedoch gezeigt werden, dass die Schub-
spannungsverhältnisse beim Drahtzug große Ähnlichkeit mit denen beim uniaxialen Zug auf-
weisen [Kau11a]. Daher lässt sich eine bevorzugte Zwillingsbildung im Orientierungsbereich
nahe der 〈111〉-Faserkomponente bereits in Abb. 4.3 feststellen (vgl. Kap. 2.5, Abb. 2.11). Die
Ähnlichkeit der Schubspannungsverhältnisse erklärt zudem den fast stetigen Übergang der
Härtewerte der Zugversuchsproben und drahtgezogenen Proben in Abb. 4.1. Um die plasti-
schen Mechanismen unter einfacheren und definierten Bedingungen zu untersuchen, wurden
Zugversuche an Proben des geglühten Ausgangszustands durchgeführt (vgl. Kap. 4.1.2). Die
starke Zerteilung der Kornvolumina, ähnlich einer dynamischen Kornfeinung, verdeutlicht
die entsprechenden Verfestigungsbeiträge, wie sie für TWIP-Legierungen diskutiert werden
(z.B. [All04a], vgl. Kap. 2.5).
In TWIP-Legierungen auf FeMn-Basis kommt es häufig zur Koexistenz von verformungs-
induziertem Martensit und mechanischer Zwillingsbildung [Rém77c, Idr09], wie in Kap. 2.5
dargelegt. Deshalb ist es für die Untersuchung von TWIP in der Legierung von großer Wich-
tigkeit, dass kein ε- oder sogar α’-Martensit entsteht. Bei den lichtmikroskopischen und
rasterelektronenmikroskopischen Gefügeuntersuchungen konnten keine Hinweise auf marten-
sitische Gefügeanteile gefunden werden. Dies unterstreichen auch Röntgenfeinstrukturmes-
sungen von gefeilten Pulverproben unterschiedlicher Umformzustände. Auch hierbei konnte
im Rahmen der Messgenauigkeit kein Martensit festgestellt werden, wie Abb. 4.4 verdeut-
licht. Gleichzeitig wurde die Gitterkonstante des Basissystems, Fe-24Mn-7Ni-8Cr (m-%), zu
a = 3, 601 ± 0, 001Å bestimmt. Die Messungen wurden an einem Panalytical MPD-System
mit Co-Kα-Strahlung durchgeführt und mit θ−θ-Fokussierung in Bragg-Brentano-Geometrie
gemessen.
4.1.2 Untersuchung von TWIP an Zugversuchsproben
Zugversuche wurden an Proben des rekristallisierten Anfangszustandes von d = 6 mm (siehe
Anhang C, Tab.C.1) durchgeführt. Die Herstellung der Zugstäbe erfolgte durch Abtrennen
vom Drahtmaterial und mechanische Bearbeitung bis auf die Prüfdimensionen für den Zug-
versuch. Der Durchmesser in der Messlänge betrug d0 = 4, 0 mm und die Messlänge l0 = 8·d0.
Um die Gefügeentwicklung bei plastischer Verformung zu untersuchen, wurden mehrere
Proben bis zu ausgewählten Umformgraden verformt. Aufgrund der hohen plastischen Deh-
nungen wurden die gestuften Versuche über die Traversenposition gesteuert und jeweils nach
ε = 10% technischer Dehnung angehalten, um die Wegaufnehmer neu zu positionieren, bevor
der zulässige Messbereich überschritten wird. Dabei betrug die Traversengeschwindigkeit
0, 2 mm/min. Die Versuchsdurchführung mit den vier ausgewählten Verformungsschritten
ist in Tab. 4.1 zusammengefasst.
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Abbildung 4.4: Röntgenfeinstrukturmessungen an Feilspänen verschiedener Proben von DG3, Fe-24Mn-
7Ni-8Cr (m-%), gemessen mit Co-Kα-Strahlung (kontinuierlich, Stufung: ∆2θ = 0, 05◦, Zeit/Stufe: ∆t =
5 s, automatische Divergenzblende: 10 mm bestrahlte Länge, Detektorblende: 0, 5◦, rotierende Probe); Si-
Pulver wurde zur Beugungswinkelkalibrierung hinzugegeben; blaue Linien zeigen die Positionen der (nicht
vorhandenen) Beugungsreflexe von ε-FeMn (nach [PDF52]): (a) geglühter Zustand bei d = 6mm, η = 0; (b)
Zugprobe, η = 0, 41; (c) flachgewalzte Probe η = 4, 01.
Tabelle 4.1: Verformungsgrade (wahre Dehnung) der gestuften Zugversuche für Zugproben vom rekristal-
lisierten Zustand (DG3: Fe-24Mn-7Ni-8Cr (m-%), 1100◦C/20 min, d = 6mm). Das Material wurde vor der
Glühbehandlung durch Drahtzug umgeformt (Tab.B.3). Gleichmaßdehnung von Probe IV: ηu = 0, 41.
Probe I II III IV
technische Dehnung ε [%] 10 21 33 52
wahre Dehnung η 0,10 0,19 0,29 0,42
Die im folgenden diskutierte Gefüge- und Texturentwicklung bei unterschiedlichen Ver-
formungsgraden im Zugversuch (Abb. 4.5), zeigt eine starke Orientierungsabhängigkeit der
Plastizitätsmechanismen. Für deren Interpretation bildet die Charakterisierung der Aus-
gangstextur im rekristallisierten Gefüge (Abb. 4.5d) die Grundlage (vgl. Kap. 4.1.1). Hierzu
wurde die EBSD-Technik wegen der gleichzeitigen Gefügedarstellung und Orientierungsin-
formation genutzt. Die Schrittweite während der Messung im REM betrug 1 µm für den
rekristallisierten Zustand und 0, 2 µm für verformte Proben. In AnhangE sind größere Dar-
stellungen der in Abb. 4.5 enthaltenen Gefügebilder einschließlich Daten zur Messung und
Auswertung aufgeführt.
Das rekristallisierte Gefüge weist viele Glühzwillinge auf und ist hauptsächlich durch
eine bimodale 〈111〉- und 〈001〉-Fasertextur gekennzeichnet. Diese Rekristallisationstextur
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ist typisch für drahtgezogene kfz Legierungen mittlerer bis niedriger Stapelfehlerenergie
[Was62, Hum03].
Der Zugversuch mit dem höchsten Umformgrad, η = 0, 42 in Abb. 4.5b, gibt das mecha-
nische Verhalten über den gesamten Bereich der untersuchten Gefügeveränderungen wieder.
Durch die empirische Potenzfunktion nach Hollomon (z.B. in [Bow74]) lässt sich das Verfes-
tigungsverhalten beschreiben mit:
σ = C · ηn (4.1)
Dabei ist σ die wahre Spannung aus dem Zugversuch, η die wahre Dehnung, C ein Anpas-
sungsparameter, und n ist der Verfestigungsexponent. Die doppellogarithmische Auftra-
gung der wahren Spannungs-Dehnungskurve (Abb. 4.5a, Linearisierung entsprechend Glei-
chung (4.1)) ergibt zwei Verfestigungsbereiche unterhalb einer wahren Dehnung von 0, 2. Ein
dritter Bereich wird oberhalb durch ein erneutes Abweichen vom linearen Anstieg zu niedri-
geren Verfestigungsexponenten angedeutet. In Tab. 4.2 sind aus dem Zugversuch extrahierte
Messwerte und durch Anpassung nach der Hollomon-Gleichung gewonnene Berechnungswer-
te entsprechend Abb. 4.5a und b zusammengestellt.
Tabelle 4.2: Charakteristische Mess- und Berechnungswerte aus der wahren Spannungs-Dehnungskurve von
Probe IV in Abb. 4.5a, b: σy ist die Fließspannung; η die wahre Dehnung bestimmter Stadien der Umformung,
d.h. η0 am Beginn der Verformung; ηfit1 , ηfit2 am Ende der Fitregionen, wo die ln σ = f (ln η)-Kurve linear
angepasst wurde; σ1 und σ2 sind die zugehörigen Spannungen; n1 und n2 entsprechen den Anstiegen der
Anpassungen; C1 und C2 sind die Parameter entsprechend der Hollomon-Gleichung.
η0 σy [MPa] ηfit1 σ1 [MPa] C1 [MPa] n1 η
fit
2 σ2 [MPa] C2 [MPa] n2
0,003 148 0,025 234 499 0,21 0,196 557 1230 0,49
Aufgrund des beschränkten zugänglichen Verformungsbereiches im Zugversuch und der
Schwierigkeit, verlässliche Daten der Fließspannung aus Drahtzugversuchen zu ermitteln,
wurden komplementär Vickershärtemessungen (HV0,2 - 10) an den unterschiedlichen Zug-
proben und den Proben aus dem Drahtziehprozess angewendet (vgl. Abb. 4.1). Die Daten der
Härtemessung an den Zugversuchsproben (offene Kreise) und den drahtgezogenen Proben
(offene Karos) in Abb. 4.5a unterstreichen im Vergleich mit den Daten aus dem Zugver-
such die Interpretation, dass in den dargestellten Auswertungen nach Hollomon (Abb. 4.5a)
ein zweites Abknicken des Verfestigungsexponenten oberhalb η = 0, 2 auftritt. Dennoch
können diese Werte nur eine Abschätzung geben, da die Eindruckhärte mit der Zugfestig-
keit und nicht mit der Streckgrenze bzw. der plastischen Fließspannung skaliert. Bei hohen
Umformgraden nähern sich diese Werte aber zunehmend an. Deshalb kann der angegebene
Verfestigungsexponent n3 als untere Grenze angesehen werden und liegt sicherlich in einem
mittleren Bereich zwischen n1 und n2.
Über die verschiedenen Umformstufen kommt es zu einer Verschärfung der anfangs sehr
breit verteilten 〈111〉-Fasertextur, wie qualitativ in Abb. 4.5d-g zu erkennen ist (für eine de-
taillierte Betrachtung siehe Orientierungsdichte-Darstellungen in Anhang E). Aus den Gefü-
gebildern (Abb. 4.5e-g) resultiert, dass Verzwillingung ausschließlich in Körnern mit einer
Orientierung im Bereich der 〈111〉-Faser auftritt. Bei der wahren Spannung von η = 0, 1 ist
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nur ein Verformungszwilling erkennbar, was nahe legt, dass TWIP bereits bei einer geringe-
ren Dehnung einsetzt (Abb. 4.5e bzw. Abb. E.2). In der Folge nimmt die mechanische Zwil-
lingsbildung stetig zu. Auch sekundäre Zwillingssysteme werden aktiviert (Abb. 4.5f bzw.
Abb. E.3). Somit fällt dieser Teil der Gefügeentwicklung, wie schon ein Teilbereich unterhalb
von η = 0, 1, mit dem Bereich erhöhter Verfestigung (n2 = 0, 49) zusammen (Tab. 4.2).
Aus den EBSD-Gefügebildern geht zudem hervor, dass gleichzeitig Gleitverformung, die
in der 〈001〉-Faserorientierung dominiert, auch in der verzwillingenden 〈111〉-Texturkompo-
nente stattfindet. Dies lässt sich aus den zunehmenden Orientierungsunterschieden innerhalb
der Kornbereiche schließen. Bereits bei η = 0, 29 (Abb. E.4) und deutlicher bei η = 0, 42
(Abb. 4.5g bzw. E.5) ist festzustellen, dass die Verformungszwillinge selbst zunehmend durch
Gleitung verformt werden. Dieses Stadium fällt mit dem Abfall des Verfestigungsexponenten
oberhalb η ≈ 0, 2 zusammen, der andeutungsweise aus der doppellogarithmischen Auftra-
gung der Spannungs-Dehnungskurve und im Sinne einer Abschätzung aus der Extrapolation
auf gemessene Härtewerte drahtgezogener Proben hervorgeht (Abb. 4.5a). Besser lässt sich
dieser zweite Übergang im Verfestigungsregime auflösen, wenn die Ableitung, dσ/dη [ED99],
über η wie in Abb. 4.6 aufgetragen wird. Es kann demnach auf eine Abschwächung des Ver-
festigungsbeitrags durch mechanische Zwillingsbildung geschlossen werden. Abbildung 4.6
erlaubt zudem eine qualitative Bewertung des Drahtziehens. Ein steiler Abfall der Verfes-
tigungsrate tritt erst bei Erreichen der Gleichmaßdehnung von ηu = 0, 41 auf. In erster
Näherung bewirkt der Drahtziehprozess eine Umformung unterhalb des Instabilitätskrite-
riums bzw. stabilisiert den Werkstoffzustand, der eine hinreichende Verfestigung nur noch
durch Einschnürung erreichen kann, dadurch, dass pro Zug die Querschnittsverjüngung grö-
ßer als eine angenommene Einschnürung bei Zugverformung ist. Insofern wird unter nicht
gleichen aber ähnlichen Schubspannungsverhältnissen [Kau11a] ein stabiler Verfestigungs-
prozess unter ’Gleichmaßbedingungen’ weit über die Gleichmaßdehnung des Zugversuchs,
ηu, hinaus verlängert (vgl. Abb. 4.1, 4.3 und 4.5a).
4.1.3 Diskussion des Verfestigungsverhaltens im Zugversuch
Es ist bekannt, dass eine Auswertung der wahren Spannungs-Dehnungskurve von Werk-
stoffen mit niedriger Stapelfehlerenergie, wie austenitischen Stählen oder CuZn-Legierungen,
nach der Hollomon-Gleichung (4.1) [Wil74, Bow74] zu mindestens zwei linearen Anpassungs-
bereichen eines Verfestigungsexponenten in der doppellogarithmischen Auftragung führen
kann [Wil74]. Jedoch wurde dies bisher nicht eingehend mit der Gefügeentwicklung und
speziell mit dem Auftreten von weit aufgezogenen Stapelfehlern und Umformzwillingen kor-
reliert.
Es wird als fraglich erachtet, inwiefern überhaupt eine Vergleichbarkeit von n-Parametern
verschiedener Materialien gegeben sein kann [Bow74], da es keine direkte Skalierbarkeit zu
anderen Verfestigungsparametern, wie z.B. der (differentiellen) Verfestigungsrate (dσ/dη)
gibt. Denn der Verlauf der Hollomon-Funktion ist von beiden Parametern, C und n,
abhängig.
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Abbildung 4.5: Mechanische Eigenschaften von DG3 (Fe-24Mn-7Ni-8Cr (m-%)) in Korrelation zur Gefüge-
und Texturentwicklung (Längsschliffe, präpariert nach Anhang D), [Gei11a]: (a) Doppellogarithmische Auf-
tragung der wahren Spannungs-Dehnungskurve von Probe IV (linke Achse) und skalierte logarithmische
Härteentwicklung der vier Zugproben (Kreise) sowie von Proben aus dem Drahtziehprozess (offene Karos)
höherer Umformgrade (rechte Achse) mit hinzugefügten linearen Anpassungsdaten; (b) wahre Spannungs-
Dehnungskurve vom Zugversuch an Probe IV; (c) Farbkodierung der EBSD-Texturdarstellung im Orien-
tierungsdreieck; (d) Anfangstextur und Gefüge des geglühten Zustands (η = 0) nach Tab.C.1 vor dem
Zugversuch bzw. Drahtziehen; (e) Umformtextur und -gefüge von Probe I (η = 0, 10); (f) von Probe II
(η = 0, 19); (g) von Probe IV (η = 0, 42).
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Die Verfestigungsrate versursacht jedoch auch Schwierigkeiten bei vergleichender Inter-
pretation. Zum einen ist der Absolutwert von dσ/dη von der Festigkeit des Materials
abhängig, sodass eigentlich eine relative Verfestigungsrate, dσ/(σdη), für eine vergleichen-
de Betrachtung herangezogen werden müsste. Zum anderen nimmt dσ/dη gewöhnlich mit
der wahren Dehnung ab. Die Rate dieses Abfalls wird aber hauptsächlich durch die Bedin-
gung dσ/(σdη) = 1 für η = ηu bei der Gleichmaßdehnung, ηu, bestimmt. Folglich führt
eine zweite Normierung der Verfestigungsrate für einen bestimmten Punkt der Spannungs-








= n (η) (4.2)
Diese Gleichung beschreibt, wie sich das relative Verfestigungsvermögen, n(η), über der plas-
tischen Dehnung ändert. Im Rahmen dieser Beschreibung stellt ein Verfestigungsverhalten
entsprechend der Hollomon-Gleichung (4.1) einen Spezialfall von Gleichung (4.2) dar. Wenn
n unabhängig von η ist, ist Gleichung (4.2) äquivalent zur Definition des n-Parameters. Das





= n · 1
η
(4.3)
In diesem Fall bestimmt n die relative Rate eines kontinuierlichen Abfalls des Verfestigungs-
vermögens, um bei der Gleichmaßdehnung, ηu, die Bedingung: 1 = dσ/(σdη), d.h. n = ηu
[Bow74, Wil74], zu erfüllen. Daraus folgt, dass der Vergleich von n-Werten durchaus einen
relativen Maßstab gibt, das Verfestigungsverhalten zu beurteilen.
Die wichtigste Konsequenz dieser Betrachtung ist, dass, wenn ein experimentell bestimm-
ter n-Wert in einem diskreten Bereich (n = n(η)) größer als ηu ist, die relative Verfestigung
in diesem Bereich und davor größer ist als in einem Material, das Hollomon-Verhalten zeigt.
Jede Änderung von n im Verhältnis zu ηu gibt daher einen Hinweis auf eine Änderung
der vorherrschenden Plastizitätsmechanismen. Wenn sich, wie im vorliegenden Fall, n(η)
während der Verformung erhöht, steigt relativ zum Beginn der Verformung das Verfesti-
gungsvermögen und damit auch gleichzeitig die ereichbare Gleichmaßdehnung. Da bei der
Zugfestigkeit die Bedingung für plastische Instabilität dσ/(σdη) = 1 bei η = ηu erreicht
werden muss, lässt sich aus Gleichung (4.2) ablesen, dass es zu erhöhtem Formänderungsver-
mögen kommen muss. Die Bedingung für stabile plastische Verformung ist, dass die lokale
Verfestigung größer ist als die geometrische Entfestigung durch Querschnittsminderung (vgl.
[Got07], Kap. 6.2). Mit Ausnahme superplastischer Phänomene kann ein Material nur bei
verzögertem Abfall des Verfestigungsvermögens bis zu hohen Dehnungen durch Gleichmaß-
formänderung verfestigen und der steigenden Last folgen. Dies ist für TWIP-Stähle im Sinne
außergewöhnlich hoher Duktilität bei gleichzeitig hoher Verfestigung (vgl. Kap. 2.5) auch tat-
sächlich der Fall. Im Kontext einer solchen Betrachtung ist es bemerkenswert, dass Al mit
einer hohen SFE (γAl = 180 mJ/m2 [Got07], S. 256) und einer durch Versetzungsgleitung
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Abbildung 4.6: Normierte differentielle Verfestigungsrate (nach [ED99]), ausgewertet für den Zugversuch
von Probe IV (bis ηu = 0, 41, Fig. 4.5a, b) im Vergleich zur Auswertung mit Hollomon Anpassungsfunktionen
für die zwei Bereiche nach Gleichung (4.1) und Tab. 4.2. G ≈ 66 GPa (Schubmodul).
dominierten Verformung einen ähnlichen Verfestigungsexponenten [Bow74] aufweist wie der
erste Bereich der hier diskutierten Zugkurve (Abb. 4.5a). Der zweite Verfestigungsbereich,
n2 = 0, 49, stimmt gut mit dem Verfestigungsverhalten von Cu70-Zn30 Messing bei hohen
Dehnungen überein [Bow74]. Messing hat eine niedrige SFE und zeigt mechanische Zwillings-
bildung (z.B. [ED99]). Auch an einer Fe-30Mn (m-%) TWIP-Legierung wurde ein ähnlicher
Verfestigungsexponent von n ≈ 0, 46 gemessen [Lia09].
Ausgehend von dieser Interpretation der durch die Zugversuche gewonnenen Daten und
der Korrelation zur Mikrostrukturentwicklung (Abb. 4.5) wird dem ersten Bereich ein Ver-
festigungsverhalten zugeordnet, das durch Versetzungsgleitung dominiert wird. Der Über-
gang zum zweiten Bereich stellt das zusätzliche Auftreten von TWIP in der 〈111〉-Textur-
komponente dar. Daher ist der Bereich mit n2 = 0, 49 von der Auswirkung der dynamischen
Austenitkornfeinung bestimmt [Grä00, All04a, Bou08, Kar00b, Rém81]. Wenn bei der Ver-
formung starke Kornfeinung auftritt, kommt es zu einem zusätzlichen Verfestigungsbeitrag
im Sinne der Hall-Petch-Beziehung (siehe Erläuterung zu DHP), der zu einer relativen Erhö-
hung der aktuellen Fließspannung über der Dehnung führt. Zum mechanischen Verhalten von
FeMn-Basis TWIP-Stählen sind viele Modelle erarbeitet worden, die diesen zusätzlichen Ver-
festigungseffekt berücksichtigen [Kar00a, Bou08, Sev09]. Zudem müssen weitere Beiträge zur
Verfestigung durch hohe innere Spannungen im Umfeld der Zwillinge berücksichtigt werden.
Umformzwillinge besitzen an ihren Längsseiten kohärente Σ3-Zwillingskorngrenzen und lau-
fen an den Enden spitz zu bzw. werden als linsenförmige Gebilde beschrieben [Hir94]. Diese
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Spitzen sind Aufstauungen der gleichartigen Partialversetzungen auf aufeinander folgenden
{111}-Gleitebenen [Hir94].
Häufig wird das Verfestigungsverhalten von Legierungen mit niedriger SFE durch die Ver-
festigungsrate, dσ/dη, oder die normierte Verfestigungsrate, (dσ/dη) /G (G ist der Schub-
modul), als Funktion der wahren Dehnung oder der Fließspannungsänderung, (σ − σy) /G,
beschrieben [ED99, Idr10b, Cur10, Bar09]. Abbildung 4.6 gibt eine derartige Auswertung der
Zugversuchsdaten wieder. Deshalb können zwei Schlussfolgerungen aus der bisherigen Inter-
pretation gezogen werden. Erstens zeigt die untersuchte Fe-24Mn-7Ni-8Cr (m-%) Legierung
das typische Verfestigungsverhalten von (TWIP-)Legierungen mit niedriger SFE. Zweitens
ist die Beschreibung der Spannungs-Dehnungskurve mit zwei Hollomon-Anpassungen an-
wendbar, wie der Vergleich von Abb. 4.6 mit anderen Arbeiten (z.B. [ED99, Idr10b]) zeigt.
Beide Darstellungen des mechanischen Verhaltens (Abb. 4.6; vgl. [ED99] und Abb. 4.5a) ver-
anschaulichen, dass das Einsetzen mechanischer Zwillingsbildung im Verhältnis zur Größe
der wahren Dehnung durch eine relativ höhere Verfestigungsrate gekennzeichnet ist. Dieses
Merkmal erlaubt, den Übergang zu mechanischer Zwillingsbildung zu lokalisieren und das
Materialverhalten hinsichtlich einer Verformung, bei der keine Zwillingsbildung beobachtet
wird [ED99], abzugrenzen.
Das Abweichen vom Verfestigungsregime n2 zu n3 (Abb. 4.5a und 4.6) sollte jedoch nicht
als Folge einer relativen Erniedrigung der Verfestigungsrate durch sekundäre Verzwillingung
interpretiert werden (vgl. [ED99]), denn auch die sekundäre Verzwillingung führt zu einer
offensichtlichen Fortführung der dynamischen Kornfeinung, wie in Abb. 4.5d-g bzw. in An-
hang E und Abb. 4.3 gezeigt ist. Vielmehr wird diese Abweichung einer Sättigung im Prozess
der mechanischen Zwillingsbildung zugeschrieben. Denn erstens kann die Zwillingsdichte
nicht unbegrenzt zunehmen. Zweitens wird Gleitverformung innerhalb der mechanischen
Zwillinge beobachtet, die ein Wachstum vorhandener Zwillinge erschwert oder unmöglich
macht. Drittens wird Bildung und Wachstum neuer Zwillinge ebenfalls durch die fortschrei-
tende Gleitverformung innerhalb der verzwillingenden Texturkomponente behindert (siehe
Kap. 2.5 und 4.2). Folglich wird das Ende des n2-Bereiches dem Übergang zu weniger TWIP-
beeinflusster Verfestigung zugeschrieben (Abb. 4.5 und 4.6).
Wie bereits in Kap. 2.5 festgestellt, wird zum Auftreten von mechanischer Zwillingsbil-
dung ein bestimmter Grad von Vorverformung benötigt [Chr95, Kar00b]. Dies bestätigen
auch die experimentellen Befunde am Basissystem Fe-24Mn-7Ni-8Cr (m-%). Dennoch tritt
eine orientierungsselektive Verzwillingung schon nach sehr geringer plastischer Dehnung auf,
wie bspw. auch an einkristallinen Hadfield-Stahlproben [Kar00b] sowie vielen Einkristallen
[Nar74, Nar75, Mor77, Mor81] und Polykristallen [Kri80, ED99, Roh01, Idr10b, GU10]
anderer Legierungen mit niedriger SFE festgestellt wurde. Aus diesem Grund sollte ein
Modell zur Erklärung dieser mechanischen Zwillingsbildung von der Orientierungsabhängig-
keit (Abb. 2.11) und der SFE ausgehen, um die notwendige Schubspannung auf die verzwil-
lingenden Partialversetzungen zu definieren. Durch eine derartige Beschreibung von TWIP
hängt der Beginn starker mechanischer Zwillingsbildung nicht von anderen (stochastischen)
Variablen wie lokalen Spannungskonzentrationen ab, die den klassischen Modellen inhärent
54
4.1 Verfestigungsverhalten und Gefügeentwicklung
sind (siehe Kap. 2.5). Mit diesem Grundansatz sollte mechanische Zwillingsbildung, die schon
bei kleiner plastischer Dehnung einsetzt, von der Nukleation und Gleitung einzelner Partial-
versetzungen [Jin95] oder von aufgespaltenen Versetzungen nach Shockley [Hei48] ausgehen,
da solche Versetzungen in diesem frühen Stadium der Verformung die am häufigsten vorhan-
denen Partialversetzungen darstellen sollten, die in Legierungen niedriger Stapelfehlerenergie
Zwillingsbildung ermöglichen.
Ein Mechanismus, der Zwillinge über das Aufziehen von Stapelfehlern zwischen Shockley-
Partialversetzungen auf aufeinander folgenden {111}-Ebenen bildet, braucht zunächst eine
große Differenz der resultierenden Schubspannung zwischen führenden (1) und nachlaufenden
(2) Partialversetzungen, wie er laut Abb. 2.11 besonders für die Verbindungslinie [111]-[101]
bei Zugbelastung und die [001]-Orientierung bei uniaxialem Druck gegeben ist. Mit Hilfe
der Gleichungen (2.9-2.12) lassen sich die durch die äußere Last auf die Gleitsysteme der
Partialversetzungen übertragenen Schubspannungen (RSS) formulieren. Dennoch reicht die
Asymmetrie der RSS nicht aus, mechanische Zwillingsbildung zu erklären, da zusätzliche
vorwärtsgerichtete bzw. rückwärtsgerichtete Kräfte auf die zurückliegende und die führende
Partialversetzung wirken. Diese wirken aufgrund der SFE, d.h. τ γ ≈ γ/b. Daher ist es nicht
ohne Weiteres möglich zwei Partialversetzungen über den Gleichgewichtsabstand hinaus von-
einander zu entfernen, was dem Beginn von TWIP gleichkommen würde. Unter anderem aus
diesem Grund hat Venables [Ven61] einen solchen Mechanismus für die von ihm formulierte
Versetzungsanordnung ausgeschlossen (vgl. Kap. 2.5).
In dieser Arbeit [Ven61] wurde angenommen, dass die mechanisch notwendigen Schub-
spannungen zur Bewegung der Partialversetzungen gleich sind. Jedoch erscheint im Ku-
gelmodell eines Stapelfehlers zwischen Partialversetzungen eine zweite Asymmetrie, die von
der jeweiligen Versetzungs-/Stapelfehlerkonfiguration abhängt. Diese führt zu einer geome-
triebedingt asymmetrischen Verteilung der τ γ und der inneren Reibspannungen (mecha-
nisch notwendigen Schubspannungen, τm). In der Konsequenz besitzen Stapelfehler zwi-
schen Partialversetzungen eine inhärente Polarität. Diese Polarität, ebenso wie der Wechsel
zwischen führendem und nachlaufendem Charakter einer Partialversetzung, ist durch die
3-Symmetrie der kfz (Fm3m) Ebenenanordnung entlang der 〈111〉-Achse bedingt. Dieses
Modell und die Auswirkungen auf die Spannungsverteilung in Bezug auf mechanische Zwil-
lingsbildung werden im Folgenden vorgestellt. Sie erlauben, die experimentellen Ergebnisse
von TWIP nach kleinen Vorverformungen zu erklären, ohne dabei weitere Zwillingsmecha-
nismen, die im Bereich hoher plastischer Dehnungen aktiv werden könnten, auszuschließen.
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4.2 TWIP - Modell der Umformverzwillingung
4.2.1 Polarität eines Stapelfehlers zwischen
Shockley-Partialversetzungen
Das in Abb. 4.7 skizzierte Modell zur Veranschaulichung der Bildung eines Stapelfehlers be-
dient sich harter Kugeln zur Darstellung der Atome. Abbildung 4.7a repräsentiert eine voll-
ständige Versetzung (eingeschobene Halbebene) auf ihrer {111}-Gleitebene. Nur die unterste
Atomreihe entlang der Versetzungslinie ist hell unterlegt gezeigt. Die Darstellung ist zur bes-
seren Verständlichkeit verzerrungsfrei, d.h. die Verschiebungen der regulären Atompositionen
im Spannungsfeld der Versetzung werden nicht berücksichtigt. Das Ineinander-Verschieben
bzw. der Überlapp der Atome in der Versetzung mit den regulär positionierten Atomen
veranschaulicht die Fehlpassung, die durch die Existenz der Versetzungen entsteht. Dieses
Modell kann daher nicht reale Versetzungskerne widerspiegeln. Unabhängig von der genauen
Kenntnis der Struktur eines Versetzungskerns, lässt sich dieses Bild aber in der Hinsicht
übertragen, dass die dargestellten Fehlpassungen auch von realen Kernen von Versetzungen
(Abb. 4.7a) und weit aufgespaltenen Partialversetzungen (Abb. 4.7b und c) aufgenommen
werden müssen. Die Stapelfolge mit Bezug zur darunter liegenden 111-Gleitebene und die
Versetzungskonfiguration entspricht einer 60◦-Versetzung mit hohem Schmidfaktor in einem
Korn der 〈111〉-Faserorientierung (Zugbeanspruchung). Diese Art von Versetzungen wird in
kfz Kristallstrukturen neben 0◦-Versetzungen als typisch angesehen, da beide entlang dicht
gepackter Richtungen verlaufen [Sch94, Sch07].
Vollständige Versetzungen in dieser Form spalten in Shockley-Partialversetzungen auf-
grund der niedrigeren Linienenergie auf [Hei48]. Folglich entsteht ein Stapelfehler, der von
zwei Shockley-Partialversetzungen begrenzt wird (Abb. 4.7a-c). Dessen Gleichgewichtsauf-
spaltungsweite (stark verkürzt dargestellt) wird von der SFE, der gegenseitigen Abstoßung
der Partialversetzungen und den durch äußere Spannung verursachten unterschiedlichen RSS
(τ 1 und τ 2, siehe: Abb. 2.11b und c) bestimmt (vgl. [Hir82], S. 348ff). Wenn eine äußere Zug-
spannung versucht, den Stapelfehler durch die unterschiedlichen RSS aufzuziehen (Abb. 4.7b
und c), kommt es durch die SFE zu vorwärtsgerichteten Beiträgen zur Schubspannung, τ γ2,
an der zurückliegenden Partialversetzung (2) und rückwärtsgerichteten Schubspannungsbei-
trägen, τ γ1, an der vorderen Partialversetzung (1).
Unter Einbeziehung der dargestellten Stapelfehlergeometrie (Abb. 4.7b) können τ γ1 und





= τ γ1 (4.4)
γ
b〈112〉
= τ γ2 (4.5)
−2 · τ γ1 = τ γ2 (4.6)
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(a) (b)
(c)
Abbildung 4.7: Schematisches Modell zur Darstellung der Stapelfehlerpolarität [Gei11a]: (a) Ausgangskon-
figuration einer nicht dissozierten Versetzung auf einer der {111}-Ebenen mit günstigem Schmidfaktor in der
〈111〉-Faserorientierung; (b) Bildung eines Stapelfehlers durch Dissoziation in Shockley-Partialversetzungen,
die Projektion der Zugachse (der aufgebrachten äußeren Spannung) auf die Gleitebene zeigt entlang 1 (verti-
kale gestrichelte Linie entlang der Bildebene - Schubspannungskomponente in der Gleitebene, τGE = σ · cosκ
(siehe Gleichung (2.7)), Zug zeigt nach oben), die schraffierten Bereiche verdeutlichen den Unterschied der
mechanisch notwendigen Spannungen τm1 und τm2 zur Bewegung der begrenzenden Partialversetzungen,
die Pfeile entsprechen den vorherrschenden Spannungen wie im Text diskutiert; (c) weiter aufgespaltener
Stapelfehler (analog zu (b)), der beim Wachstum eine Zwillingskorngrenze bildet.
Der Betrag, b〈112〉, des Burgersvektors der Partialversetzung entspricht dem inkrementellen
Gleitweg in die entsprechende 〈112〉-Gleitrichtung. Aus diesen Gleichungen folgt, dass in
Einklang mit der dargestellten Stapelfehlerkonfiguration (Abb. 4.7) die beiden Schubspan-
nungsbeiträge, die aus der Stapelfehlerenergie resultieren, nicht betragsgleich sind. Ursache
hierfür ist, dass die Bewegung der führenden Partialversetzung um ~b[121] weniger Stapelfeh-
lerfläche erzeugt als durch die Bewegung der zurückliegenden Partialversetzung um ~b[211]
vernichtet wird. Jedoch reicht auch dieser Unterschied in den weiteren Schubspannungsbei-
trägen durch die SFE nicht aus, auf Basis des hier dargestellten Modells den Stapelfehler
unter äußerer Zugspannung aufzuziehen.
Die Begrenzungslinien des Stapelfehlers in Abb. 4.7b und c verdeutlichen aber eine wei-
tere Besonderheit dieser Anordnung. Einerseits trifft jedes Atom der Versetzungslinie der
Partialversetzung (1) bei Bewegung entlang ~b[121] (Öffnung des Stapelfehlers) nur auf ein
Hindernisatom, während anderseits bei der Bewegung der Partialversetzung (2) entlang~b[211]
(Schließen des Stapelfehlers) jedes Atom der Versetzunsglinie auf zwei Hindernisatome trifft.
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Dieser Unterschied in den Fehlpassungen der Partialversetzungen ist mit den Schraffuren in
Abb. 4.7b verdeutlicht und gibt qualitativ auch Unterschiede in der Fehlpassungsenergie der
Partialversetzungen wieder. Theoretische Berechnungen zeigen, dass bei aufgespaltenen 60◦-
Versetzungen die (zurückliegende) Stufen-Partialversetzung eine höhere Fehlpassungsenergie
besitzt als die (führende) 30◦-Partialversetzung [Sch05]. Dies führt ohne genaue Kenntnis
der inneren Reibspannungen zu der Annahme, dass die mechanisch notwendige Spannung
τm2 (Reibspannung), um die zurückliegende Partialversetzung (2) zu bewegen, höher ist als
τm1 gegen eine Vergrößerung des Stapelfehlers durch die führende Partialversetzung (1). Für
Berechnungen entsprechend dem Modellansatz wird ein Faktor ’2’ angenommen, um diesen
Unterschied der inneren Reibspannungen zu beschreiben. Diese Annahme führt dazu, dass
unter bestimmten Spannungsbedingungen die zurückliegende Partialversetzung nicht beweg-
lich ist.
Der in Abb. 4.7 dargestellte Fall wird durch die folgenden Gleichungen beschreiben:
2 · τm1 = τm2 (4.7)
Die Summe aller formulierten Spannungsbeiträge für die führende Partialversetzung (τ 1tot)
und die nachlaufende Partialversetzung (τ 2tot), lautet dann:
τ 1tot = τ
1 + τm1 + τ γ1 (4.8)
τ 2tot = τ
2 + τm2 + τ γ2 (4.9)
Mit diesen Gleichungen (4.4-4.9) und den abgeleiteten Daten (Fig. 4.5 und Tab. 4.2) aus dem
Zugversuch ist es möglich, den Beginn der mechanischen Zwillingsbildung durch ein Fortbre-
chen der führenden Partialversetzung darzustellen und eine realistische Stapelfehlerenergie
zu berechnen (Kap. 4.2.2).
Das bisher vorgestellte Modell befasst sich nur mit einer speziellen Versetzungs-/Stapel-
fehlerkonfiguration, d.h. einer 60◦-Versetzung in der 〈111〉-Faserkomponente unter Zugbelas-
tung. Es ist aber ein grundsätzlicher Aspekt des Modells, zu betrachten, auf welcher Seite
einer 111-Gleitebene sich eine aufgespaltene Versetzung bezüglich des Richtungssinns der
3-Drehinversionsachse mit welcher Konfiguration befindet. Die Konsequenzen für weitere
Fälle wie andere Versetzungskonfiguration, uniaxialen Druck oder andere Kornorientierung
werden in Kap. 4.2.3 diskutiert.
4.2.2 Modellkompatible Beschreibung der experimentellen Befunde
Unter Berücksichtigung der bimodalen Ausgangstextur der untersuchten polykristallinen
Zugproben (Abb. 4.5d) folgt näherungsweise, dass die plastische Verformung erst einsetzen
kann, wenn die notwendige Schubspannung für Versetzungsplastizität in der 〈111〉-Faser
erreicht ist, da diese im Orientierungsdreieck den geringsten Schmidfaktor Ss besitzt, d.h
eine kleinere resultierende Schubspannung bei gleicher Normalspannung im Vergleich zur
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〈001〉-Faserkomponente aufweist (Abb. 2.11a). Dies liegt darin begründet, dass ein Poly-
kristall nur plastisch verformt werden kann, wenn alle Kristallite unter der äußeren Last
die Fließbedingung erfüllen. Zusätzlich müssen mindestens fünf unabhängige Gleitsysteme
aktivierbar sein (z.B. [Got07], Kap. 6.6).
Ausgehend davon muss zuerst, von der Fließgrenze bis zum Einsetzen der mechani-
schen Zwillingsbildung, die Summe aller betrachteten Spannungsbeiträge auf der führenden
Partialversetzung (1) nach Gleichung (4.8) negativ sein. Dabei ist die Partialversetzung (2)
durch den großen positiven Schubspannungsbeitrag, τ γ2 nach Gleichung (4.5), beweglich. Da
sie auf diese Weise den Stapelfehler schließen würde, schiebt sie gleichzeitig die Partialver-
setzung (1) vor sich her, denn ein Schließen des Stapelfehlers führt zu Abstoßungskräften
zwischen den beiden Partialversetzungen. Anders ausgedrückt ändert der τ γ1-Term in Glei-
chung (4.8) sein Vorzeichen, sobald die Partialversetzung (2) den Stapelfehler schließt. Unter
dieser Bedingung ist die Verformung durch Versetzungsgleitung dominiert (erster Bereich
n1 in Abb. 4.5a bzw. 4.6) und die Bewegung der Partialversetzungen erfolgt gekoppelt. Sie
entspricht somit als Ensemble der Gleitung der vollständigen Versetzung.
Zum Beginn der mechanischen Zwillingsbildung, d.h. dem Loslösen der führenden Partial-
versetzung, muss die Summe der Schubspannungen, τ 1tot, positiv werden, während τ 2tot nega-
tiv werden muss. Da speziell die Spannungsterme aufgrund der inneren Reibung (τm1 und
τm2) nur auftreten, wenn die Versetzungen gleiten, bedeutet ’negativ’ das Stehenbleiben der
Versetzung. Dieses Modell und die daraus formulierten Schubspannungen beziehen sich auf
aufgespaltene Versetzungen im Korn. Es besteht aber eine deutliche Analogie zum Modell
von Jin und Bieler [Jin95] (vgl. Kap. 2.5). Das Stehenbleiben der zurückliegenden Partialver-
setzung ist durchaus gleichwertig zum Fall einer aus der Korngrenze nukleierten führenden
Partialversetzung, die trotz des nach ihr entstehenden Stapelfehlers unfähig ist eine zurücklie-
gende Partialversetzung (aufgrund der herrschenden Spannungsverhältnisse) nachzuziehen,
d.h. Bildung von mechanischen Zwillingen [Jin95, Kri80].
Aus diesen Randbedingungen für mechanische Zwillingsbildung kann unter Verwendung
der Gleichungen (2.9, 2.10) und (4.6-4.9) ein lineares Gleichungssystem formuliert werden,
dass den Übergang zu TWIP beschreibt. Dabei wird die Näherung angewendet, dass das
Stehenbleiben der zurückliegenden Partialversetzung und der Beginn des unabhängigen Weg-
gleitens der führenden Partialversetzung bei einer vergleichbaren wahren Dehnung (der glei-
chen ηfit1 = 0, 025 in Tab. 4.2 für die Berechnung) stattfindet:
I τm21 (η1) + τ
γ2 + τ 2 (η1) = 0 (4.10)
I ′ 2 · τm11 (η1)− 2 · τ γ1 + τ 2 (η1) = 0 (4.11)
II τm11 (η1) + τ
γ1 + τ 1 (η1) = 0 (4.12)
Die Lösung dieses Gleichungssystems für den Beginn der Umformverzwillingung erlaubt
τm11 (η1) und τm21 (η1) aus den Zugversuchsdaten zu berechnen, wobei die tiefgestellten In-
dizes zuweisen, dass die Schubspannungen den Verfestigungsbereich n1 = 0, 21 betreffen
(Tab. 4.3). Dazu werden die resultierenden Schubspannungen aus der äußeren Last, τ 1(η1)
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und τ 2(η1) eingesetzt. Daraus resultierend können auch τ γ1 und τ γ2 mit Hilfe der Lösung
des Gleichungssystems (4.10-4.12) bestimmt werden. Diese beiden Werte können als konstant
über den gesamten Verformungsprozess angesehen werden.
Schließlich kann die Lösung des Gleichungssystems (4.10-4.12) für τ γ1 in Gleichung (4.4)
eingesetzt werden. Durch Umstellen nach γ ergibt sich eine Gleichung, mit der die Stapel-















Auch wenn die SFE nicht durch andere Methoden bestimmt wurde, ist der hier gefundene
Wert eine sehr gute Abschätzung. Rémy [Rém77a] bestimmte für eine ähnliche Legierung der
Zusammensetzung Fe-20Mn-4Cr-0.5C-0.5Si (m-%) einen Wert von γ = (11.2± 0.8) mJ/m2
bei 300 K. In dieser Arbeit [Rém77a] wurden transmissionselektronenmikroskopisch Verset-
zungsknoten aufgenommen und vermessen. Allain et al. [All04b] haben Stapelfehlerenergien
für eine Vielzahl von FeMnC-Legierungen durch thermodynamische Modellierung der mar-
tensitischen γ → ε-Umwandlung berechnet. In diesen Legierungen tritt Verformungsmar-
tensit auf, wenn die SFE unter γ = 18 mJ/m2 liegt. Mechanische Zwillingsbildung wird in
einem Bereich von γ = 12 . . . 35 mJ/m2 beobachtet. Jedoch können diese Grenzwerte nicht
ohne weiteres auf andere System übertragen werden. Rémy and Pineau [Rém77c] fanden
z.B. bei 300 K auch nach Erreichen der Gleichmaßdehnung nur vernachlässigbare Gehalte
des ε-Martensits in der von ihnen untersuchten Legierung Fe-20Mn-4Cr-0,5C-0,5Si (m-%).
In der hier untersuchten Legierung Fe-24Mn-7Ni-8Cr (m-%) wurden auch nach hohen Um-
formgraden keine Hinweise auf ε-Martensit gefunden (Kap. 4.1.1, Abb. 4.4). Daraus folgt,
dass nicht nur die Stapelfehlerenergie sondern auch die relative Stabilität des im Prin-
zip metastabilen Austenits bezüglich Temperatur und Verformung eine große Rolle dabei
spielt, ob TRIP oder TWIP stattfinden. Die Zusammensetzung der untersuchten Legierung
mit einem beträchtlichen Gehalt an Ni führt zu einem stabileren Austenit (vgl. Abb. 2.3).
Die thermodynamische Berechnung der Stapelfehlerenergie auf Basis der freien Bildungs-
enthalpie von ε-Martensit ist kritisch zu betrachten, da in einphasigen kfz Cu-Legierungen
mechanische Zwillingsbildung bei weit niedrigeren SFE (z.B. [Roh01]) und bei Tieftempe-
raturumformung (z.B. [Sar08, Sar10]) auftritt, ohne dass in diesen Systemen martensitische
Umwandlungen auftreten. Dennoch liefert dieser Ansatz die richtige Größenordnung für die
berechneten Stapelfehlerenergien [All04b]. Die Zulegierung von Chrom erniedrigt die SFE.
Für die Legierung Fe-22Mn-0,6C (m-%) mit γ = 22 mJ/m2 wurde abgeschätzt, dass die SFE
um 5 mJ/m2 pro 8 m-% Cr-Gehalt sinkt [Dum08]. Für Fe-25Mn (m-%) wurde eine SFE
unter 10 mJ/m2 berechnet [All04b].
Eine weitere Möglichkeit zur Einordnung der nach dem vorgestellten Modell berechneten
Stapelfehlerenergie von γ = 8.1 mJ/m2 stellen empirische Formeln dar [Sch75]. Diese For-
meln wurden durch Anpassung an experimentell bestimmte Stapelfehlerenergien entwickelt
und bestehen aus Zusammensetzungsäquivalenten (Multiplikationsfaktoren für die Legie-
rungsgehalte) entsprechend der unterschiedlichen Wirkung der Einzelkomponenten auf die
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Tabelle 4.3: Zusammenfassung der modellkompatiblen Beschreibung des Zugversuchs von Probe IV
(Abb. 4.5a, b und Tab. 4.2). σ: wahre Normalspannung im Zugversuch bei den drei markanten Dehnungen im
Verfestigungsverhalten; τ s: resultierende Schubspannung für Gleitung, τ1 und τ2: resultierende Schubspan-
nungen auf der führenden (1) und der zurückliegenden Partialversetzung (2) für die angegebenen Schmid-
faktoren, S, der 〈111〉-Orientierung (vgl. Glgn. (2.8-2.10)); σc1: berechnete äußere Spannung nach der ersten
Hollomon-Anpassung im Verfestigungsbereich mit n1 (vgl. Tab. 4.2 und Glg. (4.1)), τ c11 und τ c21 : resultie-
rende Schubspannungen auf den Partialversetzungen durch Umwandlung der Anpassungsfunktion σc1 (vgl.
Glgn. (2.9) und (2.10)) mit Parametern C11 und C21 ; τm11 und τm21 : mechanisch notwendige Schubspannungen
für die zwei Partialversetzungen, wobei die fett gedruckten Werte aus den Modellberechnungen stammen
(Glgn. (4.10-4.12)), Cm11 und Cm21 : Parameter der daraus abgeleiteten Verfestigungsgesetze (Hollomon) für
die Berechnung von τm11 (η) und τm21 (η); τγ1 und τγ2: berechnete Vorwärts- und Rückwärtsspannungen als
Folge der SFE (vgl. Glgn. (4.4-4.6) und (4.10-4.13)); σc2, C12 , τ c12 , C22 und τ c11 : analog zu vorheriger Beschrei-





η0 = 0, 003
(Fließgrenze)
ηfit1 = 0, 025 (Be-
ginn von TWIP)
ηc2 = 0, 189 (Ende
des n2-Bereiches)
Schmidfaktor S σ [MPa] 148 234 545
0, 272 τ s [MPa] 40, 3 63, 7 148, 3
0, 314 τ1 [MPa] 46, 5 73, 5 171, 2
0, 157 τ2 [MPa] 23, 3 36, 8 85, 6
n1 = 0, 21 σc1 [MPa] 147,3 229,9 -
C11 = 156, 8 MPa τ
c1
1 [MPa] 46, 3 72, 3 -
C21 = 78, 4 MPa τ
c2
1 [MPa] 23, 1 36, 1 -
Cm11 = −99, 7 MPa τm11 [MPa] −29, 3 −46, 0 -





τγ1 [MPa] −27, 6
8, 1 τγ2 [MPa] 55, 2
n2 = 0, 49 σc2 [MPa] - - 543, 8
C12 = 386, 6 MPa τ
c1
2 [MPa] - - 170, 9
C22 = 193, 3 MPa τ
c2
2 [MPa] - - 85, 4
SFE der Legierung. Die Anwendbarkeit solcher Formeln ist durchaus umstritten [Rho77].
Dennoch bieten sie einen Anhaltspunkt zur Abschätzung der SFE. Mit der von Schramm
und Reed [Sch75] speziell für FeMnNiCr-Stähle angegebenen Formel, Gleichung (4.14), ergibt
sich für die vorliegende Legierung γemp = 7, 2 mJ/m2 bei Einsetzen der Sollzusammenset-
zung bzw. γemp = 9, 6 mJ/m2 bei Einsetzen der Zusammensetzung nach chemischer Analyse
(siehe Tab.A.3):
γemp = 34 + 2, 4 · cNi − 1, 2 · cCr − 1, 2 · cMn mJ/m2 (4.14)
In einer Kritik der von Schramm und Reed [Sch75] angegebenen Formeln wird gezeigt, dass
diese im Bereich hoher Stapelfehlerenergien, γ > 45 mJ/m2, zu große Werte ergeben [Rho77],
während im Bereich niedriger SFE, γ < 18 mJ/m2, eher zu kleine Werte aus diesen Formeln
abgeleitet werden. Die Abweichungen im letzteren Fall sind jedoch im Vergleich zur allgemein
großen Streuung experimentell bestimmter SFE-Werte klein. Aus den beiden für die hier
untersuchte Legierung berechneten Werten folgt, dass die empirische Formel bei kleinen SFE
stark auf Änderungen der Zusammensetzung reagiert. Eine SFE von γ < 10 mJ/m2, wie sie
aus den Modellberechnungen folgt, ist entsprechend der dargestellten Trends [Sch75, Rho77]
dennoch ein plausibler Wert.
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Tabelle 4.3 fasst experimentelle Daten und Rechenergebnisse entsprechend der modellkom-
patiblen Beschreibung des Verformungsverhaltens zusammen. Der erste Bereich in Tab. 4.3
gibt die experimentellen Spannungen und resultierenden Schubspannungen am Beginn der
Verformung und an den zwei Übergangspunkten im plastischen Verhalten an. Der zweite
und dritte Bereich beziehen sich ausschließlich auf Berechnungen am Beginn der mecha-
nischen Zwillingsbildung bzw. unter Anwendung des Verfestigungsparameters n1. Weiter-
hin werden zum Vergleich Schubspannungswerte angegeben, die unter Verwendung der
Hollomon-Anpassungsfunktionen (Fig. 4.5a, Tab. 4.2) bestimmt wurden. Der vierte und
letzte Bereich bezieht sich auf das Ende des Verfestigungsintervals mit n2 = 0, 49.
Mit den bisherigen Darstellungen konnte gezeigt werden, dass ausgehend von der Anfangs-
textur der hier untersuchten Fe-24Mn-7Ni-8Cr (m-%) Legierung das entwickelte Modell und
die daraus resultierenden Berechnungen in der Lage sind, eine modellkompatible Beschrei-
bung der experimentellen Ergebnisse (TWIP) zu liefern. Demnach ist ein Mechanismus
der mechanischen Zwillingsbildung durch das Loslösen einzelner führender Shockley-Partial-
versetzungen nach kurzer Anfangsverfestigung möglich. In Übereinstimmung mit dem Modell
von Jin und Bieler [Jin95] führt der Basisprozess der Gleitung einzelner Partialversetzungen
zum Beginn der Zwillingsbildung (vgl. Kap. 2.5), wobei der grundsätzliche Bildungsmecha-
nismus von Zwillingen durch solche Gleitprozesse auf aufeinander folgenden {111}-Ebenen
vorausgesetzt wird.
Der kritischste Punkt dieses Modells ist die Frage, wie ’makroskopische’ Zwillinge wach-
sen können, ohne von anderen Hindernisversetzungen aufgehalten zu werden. Jedoch haben
Untersuchungen an Legierungen niedriger SFE ergeben, dass sie ein deutlich unterschiedli-
ches Verhalten bei der Versetzungsgleitung zeigen [ED99]. Auch wenn die kritische Äußerung
von King [Kin82] berechtigt ist, dass diese Effekte nicht einfach mit der Unfähigkeit zur
Quergleitung aufgrund der Stapelfehlerenergie begründet werden könnten (vgl. Kap. 2.5),
besteht der experimentelle Befund, dass solche Legierungen planare Gleitung zeigen und
keine Quergleitung mit Bildung ausgeprägter Zellstrukturen des Versetzungsnetzwerks auf-
weisen. Möglicherweise liegt dieses Verhalten auch darin begründet, dass das Durchschnei-
den einer Versetzung im Bereich der weitläufigen Aufspaltung nicht möglich ist. Jedenfalls
wurde gezeigt, dass der mittlere Gleitweg einer Versetzung in Legierungen niedriger SFE bis
zu einem mittleren Dehnungsbereich in der Größenordnung der Korngröße bleibt [ED99],
wodurch auch die Bildung ’makroskopischer’ Zwillinge ermöglicht wird (vgl. Kap. 2.5).
Wie bereits in Kap. 4.1.3 diskutiert wurde, ist das zweite Abknicken der doppellogarith-
misch aufgetragenen Verfestigungskurve zu einem niedrigeren Verfestigungsexponenten, n3
(Abb. 4.5a), mehreren möglichen Ursachen zuzuschreiben. Erstens wird die Aktivität der
mechanischen Zwillingsbildung durch eine Sättigung der Zwillingsdichte in den Körnern
abnehmen (Abb. 4.5d-g). Zweitens führt die weiterhin ablaufende Verformung durch Ver-
setzungsgleitung speziell auch der Umformzwillinge (Abb. E.4 und E.5) dazu, dass Bildung
und Wachstum von Umformzwillingen bei diesem Spannungsniveau zunehmend behindert
werden. Drittens sind die mechanischen Zwillinge in den Körnern der 〈111〉-Faser nahe der
〈001〉-Faserorientierung und können unter alleiniger Betrachtung der resultierenden Schub-
62
4.2 TWIP - Modell der Umformverzwillingung
spannungen nach Gleichungen (2.8-2.12) nicht weiter verzwillingen. Schließlich bedingt das
vorgeschlagene Modell zur mechanischen Zwillingsbildung, dass der Stapelfehler hinter der
führenden Partialversetzung relativ frei von Hindernissen und zunächst nicht durch andere
Versetzungen geschnitten sein sollte. Wie zuvor bemerkt, heißt das auch, dass eine Zwil-
lingsbildung nach dem vorgeschlagenen Mechanismus bei höherer Dehnung nur noch in Be-
reichen mit lokal niedrigerer Defektdichte ablaufen kann. Unter dieser Annahme erfährt
die zurückliegende Partialversetzung lokal eine geringere Verfestigung im Sinne der mecha-
nisch notwendigen Spannungen, τm2, sodass das Ansteigen von τm2 z.B. weiter mit dem
Verfestigungsparameter n1 = 0, 21 postuliert werden kann. Im Gegensatz dazu würde sich
die Reibspannung τm1, die die führende Partialversetzung erfährt, näherungsweise mit der
globalen Verfestigung der Probe (n2) entwickeln. Die Hollomon-Anpassungsfunktionen (Glei-
chung (4.1)) und die zugehörigen Parameter, wie sie in Tab. 4.2 aufgelistet sind, werden zur
Beschreibung der einzelnen Schubspannungsanteile nach Gleichung (4.9) für diesen Fall ge-
nutzt. Dazu werden die Verfestigungsgleichungen für die Schubspannungsterme durch die
jeweiligen Hollomongleichungen und skaliert durch den Schmidfaktor formuliert. Daraus
folgt ein veränderter Ausdruck (4.15 und 4.16) der Gesamtspannung auf der zurückliegenden
Partialversetzung in der 〈111〉-Orientierung, τ 2tot nach Gleichung (4.9), bei höheren wahren
Dehnungen (η > ηfit1 = 0, 025). Die Werte der abgeleiteten Parameter für diese Gleichungen








γ2 = τ 2tot (4.15)
C22 · (ηc2)
n2 + Cm21 · (ηc2)
n1 + τ γ2 = τ 2tot (4.16)
Die tiefgestellten Indizes geben an, welches Verfestigungsgesetz bzgl. n1 und n2 angenom-
men wird. Ausgehend von diesen Annahmen lässt sich ein Nulldurchgang (τ 2tot (ηc2) = 0)
berechnen, an dem τ 2tot wieder in den positiven Bereich wechselt, d.h. eine zurückliegende
Partialversetzung wäre wieder beweglich bzw. ist beweglich, wenn sie unter den beschrie-
benen Bedingungen gebildet wird. Dieser für die 〈111〉-Orientierung berechnete Nulldurch-
gang, ηc2 = 0, 189, passt gut zu der wahren Dehnung, bei der ein Abweichen vom Verfesti-
gungsbereich mit n2 beobachtet wird (Abb. 4.5a, 4.6 und Tab. 4.2). Das eventuelle Wieder-
einsetzen der Beweglichkeit der zurückliegenden Partialversetzungen kann natürlich nur zu
einem Abklingen der Verzwillingungsaktivität beitragen und beeinflusst nicht die vorhande-
nen Zwillinge, denn eine Umkehrung der mechanischen Zwillingsbildung wird experimentell
nicht beobachtet und ist mutmaßlich durch die Verformung in den mechanischen Zwillingen
unterbunden (Abb. E.4 und E.5), d.h. der Gleitweg der zurückliegenden Partialversetzung
ist blockiert.
4.2.3 Diskussion des vorgeschlagenen TWIP-Modells
Das Modell beschreibt in der bisher dargestellten Form nur die experimentellen Ergeb-
nisse der Verzwillingung in der 〈111〉-Faserorientierung. Dabei bezieht es sich ausschließ-
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lich auf die Zugverformung der untersuchten Proben und eine spezielle Versetzungs- und
Stapelfehlerkonfiguration. Es ist dabei von Bedeutung in welche Richtung (Drehsinn) die
3-Drehinversionsachse auf einer gegebenen {111}-Ebene zeigt. Daher sollte das vorgestellte
Modell zur Erklärung der experimentellen Befunde nicht auf diesen speziellen Fall begrenzt
sein. Wie bei der Diskussion von Abb. 2.11 (Kap. 2.5) erklärt, hängt der Charakter der
Partialversetzung (führend oder nachlaufend) mit dem höchsten Schmidfakor im aktiven
Gleitsystem von der Orientierung zur Zugachse ab. Diese Situation wird durch Änderung
der Belastungsrichtung umgekehrt. Zudem wird die Möglichkeit zur mechanischen Zwillings-
bildung durch das Losbrechen der führenden Partialversetzung noch von der Versetzungs-
/Stapelfehlerkonfiguration in der Ebene bestimmt. Dies kann durch den Vergleich von
Abb. 4.7 und 4.8a für die 〈111〉-Faserorientierung verdeutlicht werden. Unter Beschränkung
auf das vorgestellte Modell erlaubt die Konfiguration in Abb. 4.7 nur die mechanische Zwil-
lingsbildung unter Zuglast, denn die unter Zuglast nachlaufende Partialversetzung würde
unter uniaxialem Druck zur führenden werden. Diese hätte dann den niedrigeren Schmidfak-
tor und müsste gegen zwei Hindernisatome verschoben werden (höhere mechanisch notwen-
dige Schubspannung). Im Gegensatz dazu erlaubt die Konfiguration in Abb. 4.8a weder bei
Zug- noch bei Druckbelastung die mechanische Zwillingsbildung. Bei Zuglast muss sich die
führende Partialversetzung gegen zwei Hindernisatome verschieben und bei Drucklast hat
die andere (dann führende) Partialversetzung den niedrigeren Schmidfaktor.
Da der Drehsinn der 3-Drehinversionsachse in der 〈001〉-Faserorientierung bezüglich der
projizierten Stapelfolge der {111}-Ebenen umgekehrt ist, stellt sich die Situation wiederum
anders als nahe der 〈111〉- oder 〈101〉-Faserorientierungen dar (Abb. 4.8b und c). Daher
führen die sehr ähnlichen Versetzungskonfigurationen, bei denen jedoch die Atompositio-
nen der oberen Ebene um b〈112〉 in den nächsten Zwickel verschoben sind, zu anderen
Schlussfolgerungen als im Falle der 〈111〉-Faserorientierung. Die erste Konfiguration in
Abb. 4.8b erlaubt Verzwillingung bei uniaxialem Druck aber nicht bei Zugbeanspruchung,
wenn dieselbe Argumentation wie bei der Modellierung des Falls von Abb. 4.7 angewendet
wird. Die zweite Konfiguration in der 〈001〉-Orientierung (Abb. 4.8c) erlaubt einerseits
keine mechanische Zwillingsbildung unter Zuglast, da die führende Partialversetzung den
niedrigeren Schmidfaktor besitzt, auch wenn sie nur gegen ein Hindernisatom verscho-
ben werden muss. Andererseits hat die andere Partialversetzung, die unter Druckbean-
spruchung die führende Partialversetzung ist, zwar den höheren Schmidfaktor, erfährt
aber die höhere mechanisch notwendige Schubspannung, τm2. Demzufolge kann durch
das vorgestellte Modell die Orientierungsabhängigkeit der mechanischen Zwillingsbildung
[Ble57, Nar74, Nar75, Nar92, Kri80, Kar00b, Yan06, Men07, GU10] konsistent beschrieben
werden (vgl. Kap. 2.5 und Abb. 2.12) und ist bezogen auf die diskutierten Fälle in der Tabelle
in Abb. 4.8 zusammengefasst.
Die abgeleitete Berechnungsformel für die Stapelfehlerenergie, Gleichung (4.13), kann auch
für uniaxialen Druck (Beträge der Spannungen) angewendet werden. Einige Einschränkungen
für ihre Anwendbarkeit oder Genauigkeit sind aber durch die Annahmen für die modellkom-
patible Beschreibung des Verformungsverhaltens gegeben. Die erste vereinfachende Annahme
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(a) (b)
(c)
Abb. Faser Zug Druck
4.7b 〈111〉 TWIP x
4.8a 〈111〉 x x
4.8b 〈100〉 x TWIP
4.8c 〈100〉 x x
(d)
Abbildung 4.8: Generalisierung des TWIP-Modells der Polarität eines Stapelfehlers in analoger Darstel-
lung zu Abb. 4.7b (Die Projektion der Lastachse auf die Bildebene ist vertikal - planare Schubspannungs-
komponente als Teil des Schmidfaktors, Zug zeigt nach oben.): (a) eine zu Abb. 4.7 alternative mögliche
Konfiguration einer aufgespaltenen Versetzung auf einer {111}-Ebene innerhalb der 〈111〉-Faserorientierung;
(b) und (c) zwei mögliche Konfigurationen in der 〈001〉-Faserorientierung; (d) zusammenfassende Tabelle
zur Diskussion des Auftretens von TWIP in den unterschiedlichen Stapelfehler-Konfigurationen.
ist, dass die beiden Ereignisse, des Stehenbleibens der zurückliegenden Partialversetzung
und des Loslaufens der Führenden, bei der gleichen Dehnung auftreten. Diese Annahme
ist nur dann näherungsweise erfüllt, wenn eine hohe absolute Verfestigung und/oder hohe
Streckgrenze in Verbindung mit einer niedrigen SFE vorliegen, denn nur dann können die
Differenz τm1 − τm2 und der absolute Unterschied der resultierenden Schubspannungen, τ 1
und τ 2, schnell genug in eine der konstanten τ γ-Terme (Gleichungen (4.4-4.6)) vergleich-
bare Größe ansteigen. In einem Material mit einer ungünstigen Kombination von niedriger
Fließspannung und vergleichsweise hoher SFE werden die eben genannten Bedingungen erst
bei großer Dehnung erreicht. Dann ist die vereinfachende Annahme zur Formulierung des
Gleichungssystems (4.10) und (4.12) nicht mehr gerechtfertigt und Abschätzungen der SFE
nach Gleichung (4.13) werden ungenauer. Der zweite Grund für den abschätzenden Charak-
ter von Gleichung (4.13), ist die Annahme des Faktors ’2’ für das Verhältnis τm2/τm1. Das
vorgestellte Modell verdeutlicht den Unterschied in den Fehlpassungen der beiden Partial-
versetzungen, liefert aber keine Grundlage für die genaue Berechnung dieses Verhältnisses.
Narita und Takamura [Nar92] haben ein näherungsweises Verhältnis zwischen SFE und
Zwillingsspannung abgleitet (siehe auch [Mey01]), das mit experimentellen Beobachtungen
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übereinstimmt. In der Schreibweise der voliegenden Arbeit lautet der Zusammenhang
[Nar92]:
γ ≈ 2 · τ 1 · b〈112〉 (4.17)
Mit Bezugnahme auf das vorgeschlagene Modell ist jedoch der Skalierungsparameter, der sich
aus dem Verschiebungsweg der führenden Partialversetzungen ergibt, nicht b〈112〉 sondern
b〈112〉/2 (Gleichnung (4.4)). Durch Substitution in Gleichung (4.17) ändert sich diese in:
γ ≈ τ 1 · b〈112〉 (4.18)
Dabei wäre die Korrelation zu den experimentellen Daten in Abb. 24 der Ref. [Nar92] unver-
ändert. Das Verhältnis von Shi und Slo zwischen den Orientierungen [211] und [111] in
Abb. 2.11 beträgt Shi = (1.25 . . . 2) · Slo. Folglich würde sich Gleichung (4.13) schreiben:
γ ≈ (0.6 . . . 0.75) · τ 1 · b〈112〉 (4.19)
In Anbetracht der Unterschiede experimentell bestimmter Stapelfehlerenergien in der Lite-
ratur ist die Übereinstimmung speziell für die [111]-Orientierung im Vergleich zu Glei-
chung (4.18) und Abb. 24 in Ref. [Nar92] erfreulich gut.
Das in Kapitel 2.5 nur kurz diskutierte Modell von Byun [Byu03] hat viele Parallelen
zur in dieser Arbeit angewendeten Modellierung der mechanischen Zwillingsbildung und
weist erhebliche Ähnlichkeiten zur Arbeit von Copley und Kear [Cop68] auf. Die hier
hervorgehobene Asymmetrie der mechanisch notwendigen Spannungen, τm1 und τm2, zur
Bewegung der Partialversetzungen wird allerdings in diesen Arbeiten [Byu03, Cop68] nicht
betrachtet. Weiterhin wird die Einbeziehung der Abstoßungsterme zwischen den Partialver-
setzungen für die mechanische Zwillingsbildung [Byu03, Cop68] als nicht anwendbar ange-
sehen (siehe Kap. 2.5). Die Anwendung der von Byun [Byu03] abgeleiteten Formel für die
mechanische Zwillingsbildung ergibt entweder eine SFE von γByun < 5, 6 mJ/m2 unter Ver-
wendung von σ1 in Tab. 4.2 bzw. eine Startspannung für die mechanische Zwillingsbildung,
σT,Byun > 338 MPa, unter Verwendung von γ = 8, 1 mJ/m2. Die Relationszeichen in diesen
Abschätzungen beziehen sich darauf, dass die Formel von Byun [Byu03] für einen mittleren
Orientierungsfaktor nach Taylor (MT = 3, 07) angegeben ist, was bei der hier untersuchten
〈111〉-Faser-dominierten Anfangstextur nicht gegeben ist. Die Ergebnisse nach dem Modell
von Byun [Byu03] lassen sich mit Bezug zu Abb. 4.5 und 4.6 sowie den dazu diskutierten
Arbeiten (insbesondere Ref. [ED99]) nicht in die Interpretation des Verfestigungsverhaltens
einordnen. Demzufolge kann TWIP in der untersuchten Fe-24Mn-7Ni-8Cr (m-%) Legierung
mit dem Modell von Byun [Byu03] nicht beschrieben werden.
Natürlich ist das vorgeschlagene Modell nur bei Verformungsgraden anwendbar, bei denen,
wie experimentell beobachtet (Abb. 4.5), lange Versetzungslinien weit ausgedehnte mecha-
nische Zwillinge produzieren können, d.h. zwillingsbildende Partialversetzungen über weite
Kornbereiche gleiten können [ED99]. Wenn dies nicht der Fall ist oder TWIP aufgrund
ungünstiger Orientierungen und Versetzungskonfigurationen nicht möglich ist, muss die Ver-
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formung ’konventionell’ mit einer geringeren spannungsabhängigen Aufspaltungsweite der
Versetzungen ablaufen. Dann spielen die τ γ-Terme eine untergeordnete Rolle, wie zuvor für
den Verformungsbereich vor Einsetzen der Zwillingsbildung dargestellt wurde.
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Über die antiferromagnetische Fe-30Mn-10Ni Legierung, die die Grundlage für die Entwick-
lung der in dieser Arbeit untersuchten FeMnNiCr-Basislegierungen bildet, wurde ausgeführt,
dass sich eine Umformung auf die Néeltemperatur kaum auswirkt [Mül77]. Die Néeltempera-
tur sinkt jedoch schon bei Umformung der Basislegierung, Fe-24Mn-7Ni-8Cr (m-%), erheb-
lich. In zusätzlich ausscheidbaren Legierungen ist dieser Effekt sogar noch größer (siehe
Kap. 6). Veränderungen der magnetischen Eigenschaften durch Umformung werden dabei
nicht nur durch ein Absinken von TN mit steigendem Umformgrad messbar, sondern auch
durch das Auftreten thermoremanenter Magnetisierung (TRM). Die Untersuchung dieser
Phänomene und deren Interpretation werden im Folgenden dargestellt.
5.1 Umformung und Néeltemperatur
5.1.1 Einfluss der Umformung auf den Magnetisierungsverlauf über
der Temperatur
Die magnetische Charakterisierung der technischen, ausscheidbaren Systeme, die über die
Zusammensetzung der Basislegierung hinaus zusätzlich mit Be oder Ti und Al legiert sind,
konzentriert sich auf die ausgelagerten Probenzustände (siehe Kap. 6). Die Auswirkungen
der Umformung auf die antiferromagnetischen Eigenschaften wurden nur anhand lösungs-
geglühter und vollständig umgeformter Proben (Anhang B und C) verfolgt und überprüft.
Eine detaillierte Untersuchung der umformbedingten Veränderungen im Antiferromagne-
tismus dieser Legierungen wurde am Basissystem, Fe-24Mn-7Ni-8Cr (m-%), durchgeführt.
Zur Bestimmung der Néeltemperatur, TN, wird das Maximum der Magnetisierung einer
Probe, M , in konstantem magnetischen Feld, H, über der Temperatur verwendet. Die
Messungen erfolgten in einem MPMS SQUID Magnetometer und einem PPMS, ausgestattet
mit Vibrationsprobenmagnetometer (VSM, Amplitude: 3 mm, Frequenz: 40 Hz). Die Proben
wurden zunächst im Nullfeld (ZFC - Zero Field Cooling) abgekühlt und danach im Feld mit
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Abbildung 5.1: Magnetisierungs-Temperatur-Kurven von Proben der Basislegierung (DG3: Fe-24Mn-7Ni-
8Cr (m-%)) mit unterschiedlichem Umformgrad [Gei11b], η, gemessen im SQUID bei µ0H = 1 T Messfeld:
gefüllte Symbole - nach Nullfeldkühlung (ZFC); offene Symbole - während der Feldkühlung (FC bei µ0H =
1 T); Kreise - geglühter Zustand, η = 0 (keine Aufspaltung zwischen ZFC und FC); Dreiecke - maximaler
Umformgrad, η = 4, 01 (Aufspaltung zwischen ZFC und FC); Néeltemperaturen, TN, und Richtung der
Temperaturänderung sind mit Pfeilen gekennzeichnet.
steigender Temperatur gemessen. Anschließend folgte eine Messung der Magnetisierung im
Feld während der Abkühlung (FC - Field Cooling). Die verwendeten Proben hatten eine
Masse in der Größenordnung von 10 mg. Die Probennahme erfolgte bei den kleinsten Draht-
dimensionen direkt durch Abtrennen vom Draht. Nachfolgend wurden die Proben ggf. unter
Ethanol oberflächlich überschliffen und gereinigt. Bei den großen Drahtdurchmessern wurden
die Proben vorher mittig aus dem Kompaktmaterial durch nasses Trennschleifen präpariert
(Accutom der Fa. Struers).
Zwei typische Messungen sind in Abb. 5.1 dargestellt. Der geglühte Zustand der Basisle-
gierung (DG3: Fe-24Mn-7Ni-8Cr (m-%)) ist durch einen λ-förmigen Magnetisierungs-Tem-
peratur-Verlauf und ein relativ scharfes Maximum bei der Néeltemperatur, TN = 294 K,
gekennzeichnet, was auf einen homogenen und ungestörten Zustand des austenitischen Anti-
ferromagneten hinweist. Die Suszeptibilität nimmt deutlich beiderseits der Ordnungstem-
peratur ab, was auf die Lokalisierung von Momenten an den Ni-Atomen im paramagne-
tischen Zustand zurückgeführt wird [Shi67] und das Legierungssystem vom starken Pauli-
Paramagnetismus der reinen FeMn-Legierungen [End71] abgrenzt (vgl. Kap. 2.1). Die ZFC-
und FC-Messungen fallen zusammen.
Im umgeformten Zustand tritt eine Aufspaltung der ZFC- und FC-Kurven unterhalb von
TN auf. Zudem ist die Néeltemperatur deutlich abgesenkt, die Suszeptibilität erhöht und
das Maximum stark verbreitert. Dies lässt schlussfolgern, dass durch die bei der Umformung
eingebrachten Defekte der afm Zustand geschwächt und die Ordnungstemperatur verwaschen
wird.
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5.1.2 Rückführung auf den Defektzustand umgeformter Proben
In Kap. 4 wurde beschrieben, dass im kaltumgeformten Zustand eine äußerst komplexe
Mikrostruktur vorherrscht. Sie ist durch die Existenz von Gitterdefekten gekennzeichnet.
Die Relevanz der Gitterdefekte ergibt sich daraus, dass sie im strengen Gegensatz zur afm
Ordnung stehen. Anders als beim Ferromagneten ist der afm Zustand an ein hochgeordnetes
Gitter der atomaren Träger der magnetischen Momente gebunden. Im ungestörten AFM
sind Untergitter gleicher Ausrichtung der atomaren Momente derart zusammengefügt, dass
sich durch gitterinterne Ordnung kein Nettomoment nach außen bildet. Für das untersuchte
Legierungssystem tritt eine spezielle nicht-kollineare Spinstruktur auf ([End71], vgl. Kap. 2.1
und Abb. 2.2).
Bereits nulldimensionale Gitterfehler, wie z.B. Leerstellen, verursachen Fehlstellen in den
afm Untergittern. Sie sind aber mit einer Konzentration, die deutlich größer als im thermody-
namischen Gleichgewicht ist, bereits im geglühten und abgeschreckten Zustand zu erwarten
und tragen auch nicht zur Umformung bei. Die Formänderung erfolgt durch Versetzungs-
bildung (eindimensionale Gitterdefekte) und -gleitung sowie im vorliegenden Falle durch
mechanische Zwillingsbildung. Letztere wird entsprechend Kap. 4 vor allem im vorderen
Teil der Verfestigungskurve (Abb. 4.1) erwartet. Dies gilt ebenso für den zunächst starken
Anstieg der Versetzungsdichte. Im Bereich hoher Umformgrade nimmt die aktive Verset-
zungsdichte weniger stark zu. Es kommt jedoch zur Akkumulation von sich schneidenden
und unbeweglichen Versetzungen, die dann auch als „Waldversetzungen“ bezeichnet werden.
In stark verformten Metallen werden Versetzungsdichten von ca. 1012 cm−2 erreicht (vgl.
[Got07], Kap. 7.2). Zusätzlich werden mit steigendem Umformgrad und vor allem bei sehr
hohen Umformgraden auch - im Gegensatz zu Zwillingsgrenzen - Großwinkelkorngrenzen
(GWKG) willkürlicher Orientierungsbeziehung und Netzwerke von Kleinwinkelkorngrenzen
(KWKG) gebildet. Die Korngrenzen, ebenso wie Stapelfehler zwischen aufgespaltenen Ver-
setzungen, stellen zweidimensionale Gitterdefekte dar. Korngrenzen stören grundsätzlich die
Gitterperiodizität sowohl des Atomgitters als auch der afm Spinstruktur.
Die Dimensionalität der genannten Defekte entspricht der bekannten kristallographischen
Klassifikation der Gitterstörungen. Aus magnetischer Sicht sind die Defekte jedoch als höher-
dimensionale Störungen anzusehen, da sie zum einen die strukturelle Ordnung im Nahbereich
und zum anderen die Gleichgewichtsabstände im Bereich ihrer Spannungsfelder verändern.
Dies gilt insbesondere für Versetzungen, die in makroskopischer Betrachtung als konservativ
bzgl. der Gitterstruktur betrachtet werden. Auf der Skala der atomaren Ordnung hingegen
bedeutet jede Versetzung eine lokale Symmetrieerniedrigung des Kristallgitters und stört
auch die Periodizität und die Kompensation der Untergittermagnetisierungen in der afm
Spinstruktur. Amelinckx [Ame74] stellt zudem dar, dass die Bewegung einer Versetzung
eine flächige Störung der afm Ordnung entlang der Gleitebene hervorrufen sollte, und folg-
lich bereits in einer einfachen afm Spinstruktur die Minimalvoraussetzung für eine Wieder-
herstellung der Spinordnung die Bewegung von Doppelversetzungen wäre.
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Entsprechend der bisherigen Betrachtungen sind unkompensierte Momente eine logische
Konsequenz der Gitterdefekte im umgeformten Zustand. Unkompensierte Momente als Folge
unzureichender Kompensation der afm Untergitter wurden zuerst von Néel beschrieben
[Née61b]. In afm Nanopartikeln treten unkompensierte Momente aufgrund der Oberflächen-
terminierung mit im einfachsten Fall ausschließlich einem Untergitter auf, da dann innerhalb
der kleinen Dimensionen ein voll kompensiertes Moment nicht mehr mit der afm Spinstruktur
kompatibel ist. Eine Versetzung als eingeschobene Halbebene bedeutet ebenfalls eine über-
zählige Atomlage im Antiferromagneten.
Der diskutierte, komplexe Defektzustand ist einem hohen Grad von Unordnung im AFM
gleichzusetzen. Dieser kann zu einer lokalen Schwächung der afm Austauschwechselwirkung
und möglicher Weise sogar zu einer Änderung deren Vorzeichens führen. In Antiferromag-
neten mit lokalisierten Momenten der Untergittermagnetisierung kann Unordnung zu Frus-
tration führen [Tou77], d.h., dass nicht alle Spinpaar-Wechselwirkungen gleichzeitig in ihrer
Konfiguration niedrigster Energie existieren können. Unordnung gepaart mit Frustration
führt häufig zu Spinglas-artigem Verhalten [Myd93]. Bestimmte Formen von Frustration
treten auch in itineranten Systemen auf [Lac97]. Ein Absinken von TN durch Unordnung
im AFM wurde durch das Einbringen „magnetischer“ Leerstellen, also einer Verdünnung
oxidischer AFM, nachgewiesen [Bel80].
Die unkompensierten Momente in afm Nanopartikeln können entweder frustriert sein,
was zu Spinglas-artigem Verhalten führt, oder sie wechselwirken stark mit dem Volumen
des afm Partikels. Im letzteren Falle sollten sich die unkompensierten Momente zu einem
spontanen Moment des Partikels unterhalb TN aufsummieren [Née61b, Née61c]. Wenn ein
System solcher afm Nanopartikel im magnetischen Feld unter die Néeltemperatur gekühlt
wird, richtet das Feld die unkompensierten Momente aus und, aufgrund ihrer Kopplung
zum Antiferromagneten, wird die Ausrichtung der benachbarten Spins auf den magnetischen
Untergittern auch vom angelegten Feld bestimmt. Wenn danach das Feld abgeschaltet wird,
tritt eine thermoremanente Magnetisierung (TRM) auf (z.B. [Sch62]).
Die Aufspaltung der ZFC- und FC-Kurven in Abb. 5.1 entspricht dem Auftreten einer
TRM bei Feldkühlung von Temperaturen oberhalb der Néeltemperatur und ist eine Folge
der unkompensierten Momente im verformten AFM. Darauf wird in Kap. 5.2 detailliert ein-
gegangen.
Da bei der Messung des M(T )-Verlaufes während der Abkühlung im Feld (MFC(T )) der
Anstieg der thermoremanenten Magnetisierung dem ZFC-Magnetisierungsverlauf bei TN
überlagert wird, kommt es zu einer Verschiebung des bei FC gemessenen Maximums zu
tieferen Temperaturen. Daher ist dieses Maximum nicht als eine reduzierte („zweite“) Néel-
temperatur, TFCN , aufzufassen.
Darüber hinaus ist das breite Magnetisierungsmaximum in Abb. 5.1 als ein Spektrum
von Néeltemperaturen im Material bzw. als ein Übergangsbereich des Aufbaus der magneti-
schen Ordnung zu interpretieren. Eine derartige „Verschmierung“ des afm Ordnungsprozesses
ist für eine technische Glättung des unstetigen E-Modul-Verhaltens der afm Systeme bei
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Abbildung 5.2: Entwicklung der Néeltemperatur, TZFCN , mit steigendem Gesamtumformgrad der Basislegie-
rung (DG3: Fe-24Mn-7Ni-8Cr (m-%)), gemessen nach ZFC bei µ0H = 1 T. Kreise: geglühter Zustand, η = 0;
Quadrate: Zugproben (vgl. Kap. 4.1.2); Dreiecke abwärts: Drahtziehproben; Dreiecke aufwärts: Flachdraht-
proben (Tab. C.1); gefüllte Symbole: im SQUID gemessen; offene Symbole: im VSM gemessen; Querbalken:
Fehlerabschätzung der TZFCN -Bestimmung.
TN (Abb. 2.9) vorteilhaft (vgl. Kap. 2.6), kann aber auch zur vollständigen Unterdrückung
[Kra09] nutzbarer Kompensationseffekte führen (Kap. 7).
5.1.3 Néeltemperaturänderung im gesamten Umformprozess
Das starke Absinken von TN durch den Umformprozess (Tab.C.1) muss beim Legierungs-
und Prozessdesign zum Erreichen des gewünschten Temperaturfensters für Élinvar-Eigen-
schaften beachtet werden. Die Änderung der Néeltemperatur mit dem Umformgrad ist für
verschiedene Proben aus dem Umformprozess in Abb. 5.2 zusammengefasst. Sie stellt in
grober Betrachtung einen inversen Verlauf zum Verfestigungsverhalten (Abb. 4.1) dar. Im
Detail gibt es qualitativ jedoch große Unterschiede. Bei geringen Umformgraden und insbe-
sondere bei den Zugproben ist sogar zunächst ein leichter Anstieg der Néeltemperatur zu
beobachten. Dieser ist schwer zu interpretieren und könnte möglicher Weise mit afm Domä-
neneffekten im Zuge der mechanischen Zwillingsbildung in den frühen Umformstadien zu tun
haben. Der deutliche Abfall der Néeltemperatur tritt erst bei höheren Umformgraden auf,
bei denen entprechend der Analyse des Verformungsverhaltens (vgl. Kap. 4) eine Sättigung
der Verzwillingungsaktivität und zunehmende Versetzungsgleitung und -akkumulation zu
erwarten ist. Der starke Abfall von TN beim letzten Umformschritt ist auf den Wechsel des
Umformverfahrens zurückzuführen. Er führt zu Umordnung und zusätzlicher Bildung von
Defekten durch Änderung der Fließbedingungen im Material und korrespondiert ebenfalls
zum Verfestigungsverhalten, wie ein Vergleich von Abb 5.2 und 4.1 zeigt.
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5.2 Remanente austauschgekoppelte Momente durch
Umformdefekte im antiferromagnetischen Zustand
Wie im vorhergehenden Abschnitt erwähnt, schlägt sich der vorherrschende Defektzustand
umgeformter Proben nicht nur in Änderungen der antiferromagnetischen M(T )-Charakte-
ristik im magnetischen Feld nieder, sondern die Aufspaltung von gemessenen ZFC- und
FC-M(T )-Werten unterhalb der Néeltemperatur (Abb. 5.1) ist eine Folge des Auftretens
thermoremanenter Magnetisierung (TRM, [Née49]) durch Feldkühlung. Die experimentelle
Untersuchung der in vielerlei Hinsicht außerordentlichen Eigenschaften der TRM wurde
hauptsächlich an den Proben mit dem höchsten Umformgrad (η = 4, 01) durchgeführt.
5.2.1 Hochstabile thermoremanente Magnetisierung im
umgeformten metallischen Antiferromagneten
Die durch Feldkühlung auftretende Remanenz der umgeformten Proben zeigt sich deut-
lich bei nachfolgenden Magnetisierungsmessungen im Nullfeld. (Abb. 5.3). Der Vergleich mit
Abb. 5.1 ergibt, dass die Aufspaltung der ZFC- und FC-Magnetisierungskurven am Beispiel
von µ0H = 1 T und T = 5 K dem MTRM(T = 5 K) nach einer Feldkühlung bei µ0HFC = 1 T
in Abb. 5.3 entspricht. Die Temperaturabhängigkeit der TRM, die zuvor durch Feldküh-
lung bei verschiedenen HFC von oberhalb TN ≈ 279 K bis T = 5 K eingestellt wurde, zeigt,
dass eine direkte Kopplung zum AFM besteht, da die TRM bei TN verschwindet. Beson-
ders deutlich zeigt sich im vergrößerten Einschub für µ0HFC = 0, 04 T , dass unterhalb von
T ≈ 60 K ein zusätzlicher thermoremanenter Magnetisierungsbeitrag auftritt, der nicht die
gleiche Feldabhängigkeit aufweist wie der Anteil der TRM, der den Verlauf oberhalb von 60 K
bestimmt. Dieser Tieftemperaturbeitrag zur TRM wird nachfolgend gesondert diskutiert.
Bereits in Abb. 5.3 ist zu erkennen, dass im hier verwendeten Feldbereich die TRM bei
einer bestimmten Temperatur mit ansteigendem Feld nicht sättigt. Abbildung 5.4 unter-
mauert dies für den Bereich der im SQUID zugänglichen magnetischen Felder. Der Einschub
in doppellogarithmischer Auftragung veranschaulicht zudem, dass die HFC-Abhängigkeit für
beide Temperaturen korrespondiert. Abweichungen treten ausschließlich im Bereich klei-
ner Felder auf, was auf die überlagerte Magnetisierung unterhalb 60 K zurückzuführen ist.
Auffällig ist ein Übergangsbereich zwischen ca. 0, 2 T ≤ µ0HFC ≤ 0, 6 T in der doppelloga-
rithmischen Auftragung der beiden Kurven, der einem Wechsel in der Feldabhängigkeit der
TRM gleichkommt. Es ist anzunehmen, dass dies auf unterschiedliche Dimensionalität, Art
oder Größe der involvierten Defekte zurückzuführen ist, die bei den jeweiligen HFC remanent
magnetisierbar sind. In ähnlicher Weise wurde auch die Feldabhängigkeit thermoremanenter
Magnetisierung von afm Co3O4-Nanodrähten mit magnetischem ’Core-Shell’-Verhalten dis-
kutiert [Ben08]. Die in Abb. 5.4 dargestellte Feldabhängigkeit scheint somit die für eine
hochverformte Metalllegierung angenommene Verteilung verschiedener Gitterdefekte wider-
zuspiegeln.
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Abbildung 5.3: Abklingen der TRM über der Temperatur, MTRM(T ) [Gei11b], anhand einer Probe mit
η = 4, 01 von DG3 (Fe-24Mn-7Ni-8Cr (m-%)), gemessen im SQUID nach FC bei verschiedenen Feldern HFC
von 350 K bis 5 K; vergrößerter Einschub: für µ0HFC = 0, 04 T. TN ist mit einem Pfeil markiert. (Linien sind
Orientierungshilfen.)
Neben ihrer Verbindung zur afm Ordnungstemperatur (Abb. 5.3) sind die TRM zudem
sehr stabil. Im VSM war es bspw. nicht möglich, nach ZFC bis T = 200 K durch ein
angelegtes magnetisches Feld von µ0H = 9 T in einen Zustand mit messbarer remanenter
Magnetisierung zu schalten. Deutlicher veranschaulicht sich dieser Befund in einer zur Mag-
netisierungsachse symmetrischen Vertikalverschiebung isothermer M(H)-Messkurven nach
Feldkühlung im Vgl. zum ZFC-Fall. Beispiele hierfür sind in Abb. 5.5 gegeben. Aufgrund
dieser außerordentlichen Stabilität muss von einer starken Wechselwirkung mit dem umge-
benden AFM ausgegangen werden, die nur auf Austauschanisotropie zwischen den unkom-
pensierten Defektmomenten und afm geordneten Bereichen zurückgeführt werden kann. Der
Begriff „Austauschanisotropie“ wurde von Meiklejohn [Mei56, Mei57] geprägt und bezeichnet
eine unidirektionale Anisotropie, die aus der Austauschkopplung zwischen afm und fm Vo-
lumina über eine Grenzfläche resultiert. Sie führt i.d.R. zu einer Verschiebung der Hysterese
des fm Teils (’minor loop’) auf der magnetischen Feldachse. Der hier dargestellte Fall einer
Vertikalverschiebung stellt einen besonderen Fall dar, in dem sehr kleine ’ferromagnetische’
Einheiten (Cluster) an größere afm Volumina gekoppelt sind [Mei62, Sch62]. Die extrem
starke Kopplung führt dazu, dass im Bereich der untersuchten Felder die TRM mit dem
’major loop’ des Gesamtsystems verbunden und daher die M(H)-Messkurve komplett verti-
kal verschoben ist. Wie der Vergleich von Abb. 5.3 und Abb. 5.5 zeigt, entspricht die Größe
der TRM, MTRM(T = 5 K, µ0HFC = 7 T), der Vertikalverschiebung auf der Magnetisierungs-
achse in Abb. 5.5. Das heißt, dass nach FC eine symmetrische Hysterese um den Nullpunkt
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Abbildung 5.4: TRM der Probe von DG3 (Fe-24Mn-7Ni-8Cr (m-%)) mit η = 4, 01 als Funktion des
Kühlfeldes [Gei11b], gemessen im SQUID, MTRM(HFC), nach Feldkühlung von T = 350 K bis jeweils T =
5 K und T = 100 K; Einschub: der gleiche Datensatz in doppellogarithmischer Auftragung. (Linien sind
Orientierungshilfen.)
erst beobachtet werden könnte, wenn die Felder ausreichend wären, um die TRM vom AFM
zu lösen. Solche magnetische Feldstärken werden in den verwendeten Geräten nicht erreicht.
In Abb. 5.5 ist zusätzlich eine überlagerte Magnetisierungshysterese bei 5 K zu erkennen.
Sie ist nicht mit dem Wechselwirkungssystem der stabilen TRM und des AFM verbunden, da
die Hysteresekurve nach FC im Vgl. zur Hysteresekurve nach ZFC nur entlang der Magneti-
sierungsachse um den Betrag der entsprechenden stabilen TRM verschoben ist. Die Koezitiv-
feldstärke dieser überlagerten Magnetisierung kann auf µ0HC ≈ 0, 01 T abgeschätzt werden
und die Sättigung tritt bereits bei µ0H ≈ ± 0, 2 T ein. Ihr Beitrag zur gesamten maximal
gemessenen TRM bei 5 K ist nur ca. 5%. Dabei ist zu beachten, dass die mit einem Kühlfeld
von µ0HFC = 7 T erreichte TRM einem Moment von ca. 4 ·10−4µB/Atom (Bohrsches Magne-
ton pro Atom der gemessenen Probe) entspricht. Aus dem Magnetisierungsverlauf der TRM
während des Aufheizens konnte das Temperaturverhalten der überlagerten Magnetisierung
qualitativ erfasst werden. Hierzu wurde nach FC bis 5 K durch eine M(H)-Messung der Mag-
netisierungsbeitrag, der sich in der überlagerten Hysterese widerspiegelt, entgegengesetzt
magnetisiert und darauf folgend die TRM bei steigender Temperatur gemessen. Diese Mess-
kurve wurde von einer entsprechenden Messkurve mit positiver überlagerter Magnetisierung
abgezogen. Die Auswertung ergab einen Spinglas-ähnlichen Temperaturverlauf der überla-
gerten Magnetisierung mit einer zugeordneten ’freezing’-Temperatur von Tf ≈ 60 K, was gut
der deutlich gemessenen Überlagerung bei kleinen HFC (Einschub in Abb. 5.3) entspricht.
Demzufolge ist der glasartige Tieftemperaturbeitrag zur thermoremanenten Magnetisierung
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Abbildung 5.5: Vergrößerter Ausschnitt aus Magnetisierungsmessungen, M(H) bis µ0H = ±/∓ 7 T, der
Probe von DG3 (Fe-24Mn-7Ni-8Cr (m-%)) mit η = 4, 01 bei 5 K im SQUID [Gei11b]. Rote Linien, offene
Symbole: negative Feldrichtung; schwarze Linie, volle Symbole: positive Feldrichting; blaue Linie, offene
Sterne: „Neukurve“ nach ZFC (sonst Dreiecke); Quadrate: nach FC bei µ0HFC = 7T, T = 350 . . . 5 K.
(Linien sind Orientierungshilfen.)
im Gegensatz zum stabilen Hauptanteil der TRM mit den experimentell aufgebrachten mag-
netischen Feldern umkehrbar.
Das Auftreten von glasartigen magnetischen Zuständen bei tiefer Temperatur ist vom
Fe-Mn-System bekannt [Was90, Sta88]. Sie werden Spinfrustrationen an den kohärenten
Grenzflächen zwischen austenitischer Matrix und submikrometer-großen Nadeln des hexa-
gonalen afm ε-FeMn Martensits [Gar79] mit unterschiedlicher Spinstruktur zugeschrieben.
Die Néeltemperatur dieses ε-Martensits beträgt TN ≈ 210 K.
Bei wenigen M(T )-Messungen mit angelegtem magnetischen Feld wurden überlagerte
Maxima im entsprechenden Temperaturbereich gefunden. Jedoch waren diese Anzeichen
für ε-Martensit im Gegensatz zur TRM, die davon unbeeinflusst blieb, nicht bei allen
Messungen (auch derselben Probe) reproduzierbar. Wenn also die Bildung von kleinen ε-
Martensitanteilen während der Abkühlung (und Rückumwandlung während des Aufheizens)
angenommen wird, passiert dieser Prozess in Bezug auf die experimentell angewendeten
Messprozeduren in nicht kontrollierbarer Weise. Diese Interpretationsschwierigkeiten sind
demnach der Metastabilität des Austenits geschuldet (vgl. Kap. 2.1 und 2.5), denn der
Gleichgewichtszustand dieser Legierungen bei tiefen Temperaturen ist inhomogen [Was90].
Aufgrund des dargestellten Überlagerungscharakters des glasartigen Tieftemperaturbei-
trags zur TRM sowie aufgrund seiner Beeinflussbarkeit durch isotherm aufgebrachte mag-
netische Felder und da sich - ungeachtet möglicher minoritärer Effekte von ε-Martensit - die
gemessene TRM als stabil und reproduzierbar erweist, muss der Einfluss der Tieftempera-
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turbeiträge zur thermoremanenten Gesamtmagnetisierung zwar beachtet werden, ist aber
bei der Deutung der Ursachen für die hochstabile TRM nicht erforderlich.
5.2.2 Korrelation der thermoremanenten Magnetisierung mit dem
Umformprozess
Die Untersuchung der gesamten Umformreihe der Basislegierung, DG3 (Fe-24Mn-7Ni-8Cr
(m-%)), auf die Bildung einer TRM durch Feldkühlung erlaubt Rückschlüsse auf die
Zusammenhänge zwischen Umformgrad und den magnetischen Auswirkungen des entspre-
chenden Defektzustandes (vgl. Kap. 5.1.2). Hierzu wurde zum Vergleich der unterschiedlichen
Messungen eine Normierung notwendig, da für alle Proben die TRM bei 250 K nach einer
Feldkühlung in µ0HFC = 1 T von oberhalb TN verglichen wurden. Wie die Aufspaltung in
Abb. 5.1 und die entsprechende MTRM(T )-Kurve in Abb. 5.3 zeigen, ist der Anstieg der TRM
in diesem Bereich unterhalb TN näherungsweise linear. Daher wurde zum Vergleich der TRM
nicht nur bezüglich der Magnetisierung im Feld MZFC(T = 250 K) bei µ0H = 1 T, sondern
notwendiger Weise auch bezüglich der Differenz, ∆TN(η), zwischen der Néeltemperatur der
jeweiligen Probe und der Referenztemperatur (T = 250 K) normiert.
ΠTRM(η) = 10 ·
MTRM(250 K) · TN(η)
MZFC(250 K) · (TN(η)− 250 K)
(5.1)
Diese normierte TRM (µ0HFC = 1 T) wurde aus Messdaten für alle umgeformten Proben
bestimmt und ist als ΠTRM(η) in Abb. 5.6 dargestellt. Die grundsätzliche qualitative Über-
einstimmung mit der Verfestigungskurve in Abb. 4.1 ist sehr deutlich und unterstreicht den
Zusammenhang zwischen der thermoremanenten Magnetisierung und dem umformbedingten
Defektzustand.
Eine Erklärung, welche Defekte im Sinne von Kap. 5.1.2 nachweislich für die TRM verant-
wortlich sind, ist schwierig, kann aber zumindest deutlich eingegrenzt werden. Leerstellen
als isolierte nulldimensionale Gitterfehler können ausgeschlossen werden, da die geglühten
Referenzproben im Wasser abgekühlt wurden und daher auch eine hohe Konzentration ein-
geschreckter Leerstellen aufweisen müssen. Bei η = 0 ist aber keine deutliche TRM im Vgl.
zu den umgeformten Proben messbar. Ein ähnlicher Schluss lässt sich auch für GWKG tref-
fen, da diese ebenfalls schon im geglühten Zustand vorhanden sind (Kap. 4.1, Abb. E.1).
Des Weiteren treten umformbedingte Großwinkelkorngrenzen beliebiger Orientierung erst
bei hohen Umformgraden auf und würden daher als alleinige Ursache einen anderen Verlauf
von ΠTRM(η) in Abb. 5.6 mit dem deutlichsten Anstieg bei mittleren bis hohen Umform-
graden bedingen. Demnach verbleiben Versetzungen, sowie als deren Folge Stapelfehler und
KWKG oder die durch TWIP (vgl. Kap. 5) erzeugten Umformzwillinge als mögliche Ursa-
chen und sind schwieriger zu trennen. Ein genauerer Vergleich der Verfestigungskurve und
der ΠTRM(η)-Auftragung in Abb. 5.6 weist jedoch weniger auf Zwillinge hin. Im Bereich
geringerer Umformgrade, in denen die Umformverzwillingung in besonderem Maße stattfin-
det (vgl. Kap. 4.2) läuft das Anwachsen der TRM zumindest qualitativ dem Verfestigungs-
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Abbildung 5.6: Entwicklung der TRM über dem logarithmischen Umformgrad, η [Gei11b], anhand von
DG3 (Fe-24Mn-7Ni-8Cr (m-%)). Normierte Auftragung, ΠTRM(η), für FC bei µ0HFC = 1T nach Glei-
chung (5.1). Kreise: geglühter Zustand; Quadrate: Zugproben (vgl. Kap. 4.1.2); Dreiecke abwärts: Draht-
ziehproben und Dreiecke aufwärts: nachfolgend flachgewalzte Proben (Tab.C.1); offene Symbole: im VSM
gemessen; gefüllte Symbole: im SQUID gemessen. Als Referenz ist schematisch der Verfestigungsverlauf
anhand der Vickershärte (rot gestrichelt, rechte Skala) aus Abb. 4.1 eingefügt.
verlauf hinterher und steigt mit Ausnahme des Wechsels zum Flachwalzen (vgl. Kap. 5.1.3)
gleichmäßiger über den gesamten Umformprozess. Zudem sollte die Störungswirkung einer
kohärenten Zwillingskorngrenze auf den AFM gering sein, da ihre Orientierungsbeziehung
einer 60◦-Rotation um eine gemeinsame 〈111〉-Achse entspricht. Mit Bezug zur afm Spin-
struktur (Abb. 2.2) des vorliegenden Legierungstyps [Ume66, Kou63] kann also erwartet
werden, dass kohärente Zwillingskorngrenzen nur wenig unkompensierte Momente erzeugen.
Eine Größenordnungsabschätzung unterstreicht diese Interpretation. Die maximal erreichte
integrale TRM von 4 · 10−4 µB/Atom der Probe entspricht ca. 4, 6 · 1016 unkompensierten
atomaren Momenten einer angenommenen Magnetisierung von 1 µB, die sich im Volumen
der gemessenen Probe befinden. Werden diese atomaren Defektmomente nur den Atomen im
Versetzungskern entlang der Versetzungslinie zugeordnet, ergibt der Quotient aus abgelei-
teter Linienlänge und dem Probenvolumen eine Versetzungsdichte von ρV ≈ 8, 8 · 1011 cm−2.
Dies stellt einen erwartbaren Wert für eine hochverformte metallische Legierung dar (vgl.
Kap. 5.1.2).
Als Fazit dieser Argumentation ist der stabile Anteil der thermoremanenten Magnetisie-
rung umgeformter Proben hauptsächlich mit Versetzungen und daraus gebildeten Defekt-
strukturen verbunden.
79
5 Einfluss der Umformung auf die antiferromagnetischen Eigenschaften des
Basissystems FeMnNiCr
Abbildung 5.7: Entwicklung der TRM und der PTRM1 über der Temperatur [Gei11b], gemessen bei
H = 0 im SQUID für η = 4, 01 der Legierung DG3 (Fe-24Mn-7Ni-8Cr (m-%)): Referenzmessung (Nulllinie)
gemessen nach ZFC von oberhalb TN bis T = 5 K (offene Sterne); die „Master-Kurve“, MTRM(T ), nach FC
bei µ0HFC = 5T von oberhalb TN bis T = 5K (offene Kreise) und MPTRM1(T ) während der Abkühlung
(volle Symbole) und während des Wiederaufheizens (offene Symbole) nach FC bei µ0HFC = 5 T bis zu den
angegebenen Temperaturen.
5.2.3 Partielle thermoremanente Magnetisierung
Die bisherige Darstellung der experimentellen Ergebnisse und deren Interpretation erlaubt
nur Schlussfolgerungen über die Herkunft der unkompensierten Momente und den gestör-
ten Zustand des umgeformten AFM, an den sie über Austauschanisotropie gekoppelt sind.
Sie liefern aber kaum Hinweise auf mögliche Mechanismen, die zur Entstehung der stabi-
len TRM aus den unkompensierten Momenten führen. Zur Klärung dieser Problemstellung
wurden Messungen mit eingestellter partieller thermoremanenter Magnetisierung (PTRM)
bei festem Kühlfeld von µ0HFC = 5 T durchgeführt. Dabei sind zwei mögliche experimen-
telle Regime zu unterscheiden, die analog zu einer Veröffentlichung von Goldfarb und Patton
[Gol81] mit PTRM1 und PTRM2 bezeichnet werden. Bei PTRM1 wurde im magnetischen
Feld von oberhalb TN bis zu bestimmten Temperaturen unterhalb TN abgekühlt und dann
das Feld abgeschaltet. Die Temperaturabhängigkeit der so eingestellten PTRM1 wurde im
Nullfeld während weiterer Abkühlung und Wiedererwärmung (MPTRM1(T )) bis in den para-
magnetischen Bereich gemessen. Im Falle von PTRM2 erfolgte zunächst ZFC bis unter-
halb TN und ab einer bestimmten Temperatur FC beim festgelegten µ0HFC = 5 T bis 5 K.
Nach Abschaltung des Feldes wurde der Temperaturverlauf der so eingestellten PTRM2
(MPTRM2(T )) während des Aufheizens bestimmt.
Die Ergebnisse der PTRM1-Messungen sind in Abb. 5.7 aufgeführt. Die MPTRM1(T )-
Verläufe der eingestellten PTRM1 spiegeln einen deutlich unterschiedlichen Charakter im
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Vergleich zur ebenfalls dargestellten TRM-Messung nach FC bis 5 K wider. Letztere, also
MTRM(T ), ist äquvalent zur 5 T-Kurve in Abb. 5.3. Entsprechend der Systematik der erhal-
tenen Ergebnisse kann diese aufgrund mehrerer Aspekte als „Master-Kurve“ zu den PTRM1-
Messungen bezeichnet werden (Abb. 5.7), denn:
• Alle PTRM1-Werte, die direkt nach Abschaltung des Feldes bei den entsprechenden
Temperaturen gemessen wurden, fallen mit dieser Master-Kurve zusammen.
• Jede MPTRM1(T )-Kurve liegt beim Abkühlen unterhalb der Master-Kurve und die
remanente Magnetiserung folgt demselben Verlauf während des Aufheizens, bis sie
die Master-Kurve an der Abschalttemperatur des Feldes während FC erreicht.
• Bei dieser Temperatur fällt jede MPTRM1(T ) erneut mit der MTRM(T )-Kurve zusammen
und folgt dieser bis zum Verschwinden der TRM bei TN.
Die im Rahmen von PTRM2-Messungen (Abb. 5.8) eingestellte und charakterisierte ther-
moremanente Magnetisierung ergibt wiederum eine unterschiedliche Charakteristik. Wäh-
rend des Aufheizens verschwindet die jeweils eingestellte remanente Magnetisierung bereits
bei der Temperatur, an der beim Abkühlen das Feld eingeschaltet wurde, und nicht erst bei
TN. Die maximalen remanenten Magnetisierungen, die nach einer PTRM2-Feldkühlung von
160 K bzw. 125 K bis 5 K erreicht wurden, sind im Rahmen der experimentellen Genauig-
keit gleich und die Krümmung der entsprechenden MPTRM2(T )-Kurven ist positiv über den
gesamten Verlauf. Im Gegensatz dazu zeigen die PTRM2, die durch Kühlung von höheren
Temperaturen eingestellt wurden, im Temperaturverlauf einen Übergang von positiver zu
negativer Krümmung. Ihr Wendepunkt kann auf T = 150 . . . 170 K abgeschätzt werden.
Auch die durch PTRM2-Prozeduren eingestellte thermoremanente Magnetisierung ist sehr
stabil. Nur die überlagerte Magnetisierung (vgl. Kap. 5.2.1) ist durch eine M(H)-Messung
zwischen µ0H = ∓ 6, 5 T umkehrbar und die gesamte M(H)-Messkurve bleibt entlang
der Magnetisierungsachse vertikal verschoben. Folglich kann eine stabile thermoremanente
Magnetisierung vergleichbarer Größe mit unterschiedlichen Kühlprozeduren erzeugt werden
(Tab. 5.1). Dennoch sind die in Tab. 5.1 beispielhaft aufgelisteten Magnetisierungszustände
eindeutig verschieden, da sie stark unterschiedliche Temperaturabhängigkeiten beim Wie-
deraufheizen aufweisen.
Bemerkenswert ist, dass die korrespondierenden MPTRM1(T )- und MPTRM2(T )-Kurven
additiv sind und sich im Rahmen der experimentellen Genauigkeit zur Master-Kurve auf-
summieren lassen (Abb. 5.9).
Tabelle 5.1: Beispiele für verschiedene Messprozeduren (FC) bezüglich TN = 279K, die zu thermorema-
nenter Magnetisierung vergleichbarer Größe führen.
Messprozedur Abb. FC in T -Interval µ0HFC Magnetisierung bei T = 5 K (H = 0)
TRM 5.3 350 K . . . 5 K 1 T MTRM = 10, 0 Am2/kg
PTRM1 5.7 350 K . . . 250 K 5 T MPTRM1 = 11, 0 Am2/kg
PTRM2 5.8 160 K . . . 5 K 5 T MPTRM2 = 12, 1 Am2/kg
PTRM2 5.8 125 K . . . 5 K 5 T MPTRM2 = 11, 6 Am2/kg
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Abbildung 5.8: Entwicklung der TRM und der PTRM2 mit steigender Temperatur [Gei11b], gemessen bei
H = 0 im SQUID für η = 4, 01 der Legierung DG3 (Fe-24Mn-7Ni-8Cr (m-%)): Referenzmessung (Nulllinie)
gemessen nach ZFC von oberhalb TN bis T = 5 K (offene Sterne); die „Master-Kurve“, MTRM(T ), nach FC
bei µ0HFC = 5T von oberhalb TN bis T = 5K (offene Kreise) und MPTRM2(T ) nach ZFC von oberhalb TN
und FC bei µ0HFC = 5 T von den angegebenen Temperaturen bis T = 5 K.
5.2.4 Interpretation der Charakteristik der thermoremanenten
Magnetisierung und deren Bedeutung
Eine wesentliche Konsequenz der vorgestellten experimentellen Ergebnisse ist, dass, abge-
sehen von dem überlagerten, glasartigen Tieftemperaturbeitrag zur TRM (siehe Diskussion
zu Abb. 5.3 und 5.5 in Kap. 5.2.1) keine isotherme Remanenz induziert werden kann. Das
heißt, dass - in den Grenzen der in dieser Untersuchung aufgebrachten magnetischen Felder
- eine remanente Magnetisierung ausschließlich durch FC vom paramagnetischen Bereich bis
unterhalb TN (Abb. 5.3 und 5.7) bzw. durch FC von Temperaturen unterhalb TN erzeugt
werden kann (Abb. 5.8). Da der stabile Anteil der TRM bis zu den höchsten aufgebrachten
Kühlfeldern, HFC, nicht sättigt (Abb. 5.4) und die MTRM(T )-Kurven auch auf die tiefsten
Temperaturen zu noch immer einen beträchtlichen Anstieg zeigen (auch ohne die überla-
gerte Magnetisierung, Abb. 5.3), gibt die „Master-Kurve“, wie in Abb. 5.7 definiert, nicht
die intrinsische Temperaturabhängigkeit der TRM wieder. Sie stellt lediglich den Spezial-
fall der MTRM(T ) nach FC bis zu den tiefsten experimentell untersuchten Temperaturen
dar. Hingegen sind die MPTRM1(T )-Kurven, bis sie mit der Master-Kurve zusammenfallen,
Ausdruck des thermomagnetischen Verhaltens der magnetisierten Defekte, das unabhängig
vom Ansteigen der Gesamtmagnetisierung durch FC zu tieferen Temperaturen ist. Daher
stellt die Master-Kurve eine Zustandskurve dar, die die jeweilige thermoremanente Proben-
magnetisierung für die angewandten FC-Bedingungen von oberhalb TN in Abhängigkeit von
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Abbildung 5.9: Additionskurven der PTRM1 und PTRM2 im Vergleich zum Verlauf der TRM mit stei-
gender Temperatur [Gei11b], gemessen bei H = 0 im SQUID für η = 4, 01 der Legierung DG3 (Fe-24Mn-
7Ni-8Cr (m-%)): Referenzmessung (Nulllinie) gemessen nach ZFC von oberhalb TN bis T = 5K (offene
Sterne); die „Master-Kurve“, MTRM(T ), nach FC bei µ0HFC = 5T von oberhalb TN bis T = 5 K, wie z.B. in
Abb. 5.8 (für bessere Sichtbarkeit als Linie gezeichnet); Additionskurven, MPTRM1+2(T ), der entsprechenden
MPTRM2(T )-Daten aus Abb. 5.8 und der MPTRM1(T )-Daten aus Abb. 5.7. Die Temperaturen der Feldein-
schaltung (Abb. 5.8) bzw. der Abschaltung (Abb. 5.7) von µ0HFC = 5 T sind entsprechend an den Kurven
angegeben.
der Abschalttemperatur beschreibt, denn alle MPTRM1(T )-Kurven münden an der jeweiligen
Abschalttemperatur in die Masterkurve ein (Abb. 5.7). Der Verlauf der Master-Kurve unter-
scheidet sich deutlich von Messungen, die Takano et al. [Tak97, Tak98] als Charakteristik von
TRM in afm Multilagen-Schichtsystemen (CoO/MgO) veröffentlicht haben. Die auftretende
TRM wird unkompensierten Momenten an der Oberfläche des afm CoO (Grenzfläche zu den
Zwischenlagen) zugeschrieben, und es werden zwei Arten von unkompensierten Oberflächen-
momenten unterschieden. Eine ist nur schwach an den AFM gekoppelt und tritt erst bei tiefen
Temperaturen auf. Die zweite ist fest an den AFM gekoppelt und tritt direkt ab dem Über-
gang in den afm Zustand auf. Der MTRM(T )-Verlauf dieser letzteren entspricht dem Tempe-
raturverlauf der afm Untergittermagnetisierung in den CoO-Dünnschichten [Tak97, Tak98].
Im Vergleich zu den Ergebnissen der hier untersuchten, umgeformten Fe-24Mn-7Ni-8Cr-
Legierung ist dies nicht ersichtlich und kann höchstens für den Temperaturbereich knapp
unterhalb von TN angenommen werden, denn die zum Vergleich herangezogenen γ-FeMn-
Legierungen (siehe Kap. 2.1) haben einen eher Brillouin-ähnlichen Anstieg der Untergitter-
magnetisierung unterhalb TN (Abb. 2.10b, [End71, Ish67]), sodass eine vollständig negative
und kontinuierliche Krümmung erwartet werden kann, die gegen T = 0 K in einen fast hori-
zontalen Verlauf übergeht. Dies ist selbst in grobem qualitativen Vergleich nur bis etwa 160 K
für die Master-Kurve in Abb. 5.7 gegeben und wird später noch diskutiert. Im Gegensatz dazu
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Abbildung 5.10: Vergleich normierter PTRM1, MPTRM1(T )/MPTRM1(T = 5 K) mit der theoretischen
Temperaturabhängigkeit der normierten spontanen Magnetisierung, Ms/Ms0, für Brillouin-Funktionen in
Abhängigkeit vom Spin J nach [Dar67] (siehe Beschriftung im Bild); Auftragung über der reduzierten Tem-
peratur, T/TN, C: TN = 294 K des geglühten Ausgangszustands von DG3 (Fe-24Mn-7Ni-8Cr (m-%), η = 0).
Die Datenpunkte entprechen den jeweiligen MPTRM1(T ) aus Abb. 5.7 (siehe Beschriftung im Bild); volle
Symbole während der Abkühlung und offene Symbole während des Wiederaufheizens.
lassen sich die MPTRM1(T )-Kurven (Abb. 5.7), die Ausdruck des thermomagnetischen Ver-
haltens der remanenten Magnetisierung sind, deutlich mit der Untergittermagnetisierung der
Legierung korrelieren. Ihre normierte Auftragung über der reduzierten Temperatur, T/TN
mit TN = 294 K des geglühten Ausgangszustands, in Abb. 5.10 passt gut zum Brillouin-
Verhalten (mit J = 1), bis sie mit der Masterkurve, wie in Abb. 5.7 gezeigt, zusammenfällt
(siehe auch Abb. 2.10b, [Ish67]).
Trotz der genannten Unterschiede zwischen den in dieser Arbeit untersuchten MTRM(T )-
Verläufen und dem thermomagnetischen Verhalten der TRM aufgrund von unkompensierten
Momenten in afm Multilagen-Schichtsystemen (CoO/MgO) [Tak97, Tak98] wird in beiden
Fällen eine ganz ähnliche Abhängigkeit der TRM vom magnetischen Feld während der
Feldkühlung, HFC, wie in Abb. 5.4 festgestellt [Tak98]. Weiterhin beschreiben O’Grady et
al. [O’G10] eine HFC-Abhängigkeit des Ordnungsprozesses unkompensierter Spins an den
AFM/FM-Grenzflächen von ’Exchange-Bias-Systemen’ (EB-Systemen), die ein Ansteigen
des remanenten EB-Feldes mit steigendem HFC verursachen. Auch diese Abhängigkeit zeigt
keine Sättigung im Bereich der verwendeten Felder (bis 2 T), die weit oberhalb des mag-
netischen Sättigungsfeldes der fm Schicht sind. Eine Erklärung wird in thermischen Akti-
vierungsprozessen im EB-System gesehen. Dennoch ist dieses Szenario noch nicht vollends
verstanden.
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Nicht nur die Vertikalverschiebung der M(H)-Kurven nach FC, die mit labortypischen
Feldern nicht schaltbar ist (Abb. 5.5), sondern auch die Tatsache, dass die MPTRM1(T )-
Kurven unterhalb der Master-Kurve demselben Pfad bei Abkühlung und Aufheizung folgen
(Abb. 5.7), sind Ausdruck der hohen Stabilität der TRM bzw. der starken Austauschkopp-
lung der unkompensierten Momente an den Antiferromagneten (vgl. Kap. 5.2.1). Das Ver-
schwinden der TRM und der PTRM1 an der Néeltemperatur unterstreicht diese Inter-
pretation. In qualitativer Hinsicht ist beides ebenfalls von Takano [Tak98] an den stark
gekoppelten unkompensierten Momenten [Tak97, Ber99] in afm Multilagen-Schichtsystemen
(CoO/MgO) gemessen worden. Neben unkompensierten Oberflächenmomenten im AFM
schreiben Schmid et al. [Sch08] jedoch Vertikalverschiebungen von ’minor loops’ in EB-
Systemen zu einem großen Teil auch Defekten im Volumen der antiferromagnetischen Schich-
ten zu.
Wie in Kap. 5.2.2 diskutiert, können Versetzungen und Versetzungsstrukturen als Haupt-
defekte angesehen werden, die zu unkompensierten Momenten und, wie experimentell beob-
achtet, zur thermoremanenten Magnetisierung führen. Aufgrund der Größe dieser Gitterstö-
rungen und auch eines angenommenen Störvolumens im AFM darum, können Versetzungen
und deren Netzwerke durchaus als kleine ’ferromagnetische’ Cluster im Vergleich zur um-
gebenden afm Matrix angesehen werden, wie sie von Meiklejohn [Mei62] als ursächlich für
Vertikalverschiebungen von M(H)-Kurven aufgrund von Austauschanisotropie beschrieben
wurden (vgl. Kap. 5.2.1). Die Beschreibung von unkompensierten Momenten im Antiferro-
magneten durch Néel ([Née61b], vgl. Kap. 5.1.2) bezog sich auf Nanopartikel mit unkompen-
sierten Momenten an der Oberfläche, die gleichzeitig antiferromagnetisch und superparama-
gnetisch (spp) sind [Née61b, Née61c, Née61a]. Der Begriff Superparamagnetismus (SPP)
wurde von Bean [Bea55] geprägt und beschreibt grundsätzlich kleine fm Partikel, die sich
aufgrund thermischer Fluktuationen oberhalb einer sogenannten „Blocking-Temperatur“, TB,
und unterhalb der Curietemperatur großer Proben wie Paramagnetika sehr hoher Suszepti-
bilität verhalten.
Natürlich sind in einer umgeformten metallischen Legierung, wie sie hier betrachtet wird,
im Vergleich zu Nanopartikeln viele andere und komplizierte lokale magnetische Konfigura-
tionen möglich. Néel hat vorausgesagt, dass sich Versetzungen in einem afm Volumen in glei-
cher Weise wie unkompensierte Untergitterebenen verhalten sollten [Née61a]. Sie sind zudem
komplett vom AFM umgeben und nicht nur an einen Halbraum gekoppelt, wie es im Fall
von unkompensierten Oberflächenterminierungen ist, woraus zwangsläufig mehr Frustration
und/oder eine stärkere austauschanisotrope Kopplung resultieren sollte. Von Skumryew et al.
[Sku03] wurde an afm Nanopartikeln mit Co-Kern und CoO-Schale gezeigt, dass Austausch-
anisotropie nicht nur zu einer Verschiebung in der Feld-Magnetisierungsebene führt, sondern
auch ein Ansteigen der Blocking-Temperatur superparamagnetischer Objekte bewirkt. Daher
kann die TRM der durch Umformung entstandenen Gitterdefekte in der untersuchten Legie-
rung als Cluster superparamagnetischer unkompensierter Momente angesehen werden, die
thermisch durch Austauschkopplung an den AFM stabilisert werden.
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Während einer Feldkühlung werden die unkompensierten Momente durch das äußere Feld
magnetisiert und verursachen durch ihre Austauschkopplung zum benachbarten AFM ein
’Netto-Bias-Feld’, an das sie während der weiteren Abkühlung blocken, da sie die Spinord-
nung des benachbarten AFM nahe TN beeinflussen. Diese Interpretation ist mit den Veröf-
fentlichungen über das Blocken [Gol81] und die Stabilisierung [Sku03] von Superparamag-
neten mithilfe eines überlagerten afm EB-Feldes in ziemlich unterschiedlichen Materialien
in Übereinstimmung. Eine weitere Konsequenz eines solchen Blocking-Mechanismus würde
ein angepasster Domänenzustand des AFM sein, weil die magnetisierten Defekte die Orien-
tierung der benachbarten afm Spins festlegen. Auch Takano [Tak98] zieht in Betracht, dass
die thermische Entmagnetisierung der TRM durch unkompensierte Momente, wie sie an
den CoO/MgO-Multilagen-Schichtsystemen gemessen wurde, einen Blocking-Mechanismus
nahelegt.
Die bisherige Interpretation der dargestellten experimentellen Ergebnisse erklärt allerdings
nur die MPTRM1(T )-Kurven in Abb. 5.7, bei denen das magnetische Feld von oberhalb TN
bis zu Temperaturen im Bereich des breiten Magnetisierungsmaximums in Abb. 5.1 aufge-
bracht wurde., d.h. etwa TN > TFC > 160 K. Folglich muss ein zweiter bzw. veränderter
Prozess bei tieferen Temperaturen aktiv sein, der weiterhin Defekte bzw. die damit ver-
bundenen unkompensierten Momente remanent magnetisiert, da sonst der deutliche Anstieg
der TRM unterhalb von T ≈ 160 K in Abb. 5.7 im Bereich vollständig aufgebauter afm
Ordnung sowie das erstaunliche Verhalten der MPTRM2(T ) in Abb. 5.8 nicht erklärbar sind.
Hierfür einen zweiten Prozess anzunehmen rechtfertigt sich zum einen dadurch, dass im
entsprechenden Temperaturbereich sowohl bei den M(T )-Kurven (η = 4, 01) in Abb. 5.1 als
auch bei den MTRM(T )-Kurven in Abb. 5.3 eine Änderung des Anstiegs erfolgt. Zum anderen
befindet sich im selben Temperaturbereich ein Wendepunkt der entsprechenden MPTRM2(T )-
Kurven in Abb. 5.8. Daher wird angenommen, dass bis zu dieser Wendepunktstemperatur
die TRM hauptsächlich durch den bisher beschriebenen Prozess gebildet wird, was gleich-
zeitig zur Konsequenz hat, dass die durch Umformung gestörten afm Proben einen kon-
tinuierlichen magnetischen Ordnungsprozess bis in diesen Temperaturbereich unterlaufen.
Der darauf folgende Anstieg der TRM in Abb. 5.7 sowie der Aufbau einer partiellen ther-
moremanenten Magnetisierung, PTRM2 (Abb. 5.8), ist schwieriger zu verstehen. Ähnliche
Phänomene wurden über EB-Systeme berichtet, die afm Schichten unterschiedlicher Korn-
größe und folglich unterschiedliche Energiebarrieren für thermisches ’Blocken’ aufweisen
[O’G10]. Sicherlich muss thermisch aktiviertes Schalten von Teilen des hochverformten AFM
als Mechanismus in Betracht gezogen werden, um den Anstieg der TRM weit unterhalb von
TN in Abb. 5.3, 5.7 und 5.8 sowie die Nichtsättigung der MTRM(HFC) in Abb. 5.4 zu erklären.
Eine theoretische Beschreibung des magnetischen Verhaltens eines so komplexen defekt-
reichen Gefüges, wie es hier untersucht wird, ist in der Literatur schwer zu finden. Ein theo-
retisch und auch experimentell gut untersuchtes System ist der verdünnte Ising-Antiferro-
magnet im äußeren Magnetfeld (häufig abgekürzt mit DAFF - Diluted Antiferromagnet
in an external Field [Fis79]). Anhand theoretischer Berechnungen wird erwartet, dass ein
DAFF bei Feldkühlung in einen Multidomänen-Zustand unterhalb TN zerfällt [Gla05]. Auch
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aus Experimenten wurde für verdünnte Antiferromagnete ein Domänenzustand abgeleitet,
in dem die Domänenwand-Energie zusätzlich reduziert wird, wenn die Domänengrenzen ent-
lang der Defekte verlaufen [Bar04]. Vergleichbare Effekte werden auch in anderen Arten ge-
störter Antiferromagneten erwartet. Speziell afm Domänen aufgrund von Defekten werden
als typisches Merkmal des afm Teils von EB-Systemen angesehen [Mil00]. Entsprechend
dieser Beschreibungen ist ein Multidomänen-Zustand der umgeformten Fe-24Mn-7Ni-8Cr
Legierung bei T ≈ 160 K plausibel, in dem einige Domänenorientierungen bereits durch
die geblockten superparamagnetischen (spp) Defekte fixiert sind. Weitere Domänenwände
würden durch die übrigen noch nicht geblockten spp Defekte verlaufen.
Da das Anisotropiefeld in der Domänenwand als schwach im Vergleich zum übrigen afm
Volumen angesehen werden kann, können diese Defekte noch vom äußeren Feld polarisiert
werden und kontinuierlich mit fortlaufender Kühlung blocken. Da im Rahmen dieses Deu-
tungsvorschlags unterhalb T ≈ 160 K nur noch die Domänenwände magnetisch in einen ther-
moremanenten Beitrag polarisierbar sind, scheint es folgerichtig, dass die erreichten maxi-
malen PTRM2 nach FC von 160 K . . . 5 K und 125 K . . . 5 K nahezu gleich sind (Abb. 5.8).
Diese intuitive Interpretation wird durch die in Abb. 5.9 nachgewiesene Additivität der
jeweils entsprechenden MPTRM1(T )- und MPTRM2(T )-Kurven zur vollen MTRM(T )-Kurve
gestützt. Vom Gesteinsmagnetismus ist bekannt, dass das Blocken individueller Superpara-
magnete in Verteilungen verschiedener Größe im Idealfall von TRM [Dun03] unabhängig und
additiv erfolgt. Wenn auch im vorliegenden Fall das Blocken nicht unabhängig vom AFM
erfolgt, ist die Unabhängigkeit der individuellen Blocking-Ereignisse deutlich sichtbar.
In einer Zwischenbilanz dieser spezifischen Untersuchung zeichnet sich ein komplexes und
theoretisch schwer greifbares Bild des umgeformten AFM ab. Dennoch ist die gezielte Stö-
rung des Antiferromagneten Teil des Entwicklungskonzeptes für Élinvar-Anwendungen, wie
es in Kap. 2 dargelegt wurde. Als Ergebnis stehen hierbei die Erniedrigung der Néeltempe-
ratur und besonders der über einen weiten Temperaturbereich verteilte kontinuierliche Ord-
nungsprozess der umgeformten Legierung bzgl. der Legierungsentwicklung im Vordergrund.
Dennoch ist das Auftreten der TRM untrennbar damit verbunden. Eine der Schlüsselarbeiten
[Gol81] für die Interpretation der beobachteten Effekte hat ähnliche Befunde bzgl. Superpa-
ramagnetismus und Austauschanisotropie in ungeordneten Ni3Mn-Legierungen untersucht.
Diese stellen eine Grenzzusammensetzung des Spinglas-artigen Tales mit konkurrierenden
fm und afm Wechselwirkungen im Fe-Mn-Ni-System dar (vgl. Kap. 2.1 Abb. 2.3). Der Aus-
tausch von Nickel durch Eisen bei dieser Legierungzusammensetzung führt zur Stabilisie-
rung antiferromagnetischer Wechselwirkung und unter Vernachlässigung von Chrom (vgl.
Kap. 2.1) zur Basiszusammensetzung des untersuchten Legierungssystems. Bis zur vollstän-
digen Stabilisierung des Antiferromagnetismus wird ebenfalls Austauschanisotropie beob-
achtet ([Kou60], vgl. Kap. 2.3). In Analogie zur Umformung einer afm Legierung ist Un-
ordnung in Wechselwirkung mit antiferromagnetischer Kopplung in den Spinglas-artigen
Legierungen durch die Zusammensetzung gegeben. Der Effekt der TRM ist klein (vgl.
Kap. 5.2.2) aber gleichzeitig von extremer Stabilität (magnetischer Härte) wie in Abb. 5.5
gezeigt wurde. Ausgehend davon, dass die beobachteten Störeffekte nicht nur mit der spezi-
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ellen nicht-kollinearen Spinstruktur verbunden sind, ist der untersuchte Fall ein Beispielsys-
tem, da in (speziell gesputterten) Dünnschichtsystemen auch mit Versetzungen und anderen
Defekten gerechnet werden muss. Defekte, unkompensierte Momente [Sch08, O’G10], TRM
[Ber99, Tak97] und Domäneneffekte [Mil00] werden zunehmend in Exchange-Bias-Systemen
untersucht und als einflussreich diskutiert. Auch Vertikalverschiebungen von Hysterese-
kurven wurden berichtet [Sch08]. Diese Untersuchungen könnten daher komplementäre Ein-
blicke und Anregungen zur Bewertung von afm Dünnschichten und Kopplungsphänomenen
mit Antiferromagneten liefern.
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Élinvarlegierungen
(a) (b)
Abbildung 6.1: Metallographische Darstellung der Umformverzwillingung (lamellare Strukturen in Kör-
nern), Längsschliffe mit Zugachse horizontal: (a) lichtmikroskopische Aufnahme von DG1 (Fe-23,5Mn-10,6Ni-
8,3Cr-2,5Ti-0,4Al (m-%)), drahtgezogene Probe mit η = 0, 49 (d = 4, 7 mm nach Tab. C.1), poliert nach
AnhangD; (b) SE-Aufnahme, kalibriergezogene Probe mit η = 0, 31 (d = 0, 6 mm) von AF5/2 (Fe-23,30Mn-
7,80Ni-8,05Cr-0,88Be (m-%)), Lieferzustand für Primärmaterial zur Testfertigung (vgl. Kap. 3.2), poliert
und leicht angeätzt mit Lösung B (siehe Anhang D).
Die Umformung der ausscheidbaren technischen Legierungen ist ebenfalls von mecha-
nischer Zwillingsbildung geprägt (vgl. Kap. 4), wie exemplarisch in Abb. 6.1 belegt ist. In
der Konsequenz bedeutet dies, dass das Verfestigungsverhalten der lösungsgeglühten tech-
nischen Legierungen nur begrenzt von zusätzlicher Mischkristallverfestigung abhängt und
die Verfestigung hauptsächlich durch die starke Wirkung des TWIP-Effekts und die hohen
erreichten Umformgrade bestimmt ist. Dies wird besonders bei den Be-freien Legierungen
deutlich (Abb. 6.2). Trotz geringerer Ausgangshärte des Basissystems, DG3, erreichen alle
Legierungen ab η ≈ 0, 4 vergleichbare Festigkeitsniveaus im Rahmen der prozessbedingten
Streuungen, was sich auch bis zu den flachgewalzten Endzuständen fortsetzt. Eine Aus-
nahme bildet hierbei die optimierte Legierung, DG5 (siehe Kap. 6.4). Sie liegt in Ausgangs-
und Endhärte niedriger, woraus zu schließen ist, dass sich sowohl die Zusammensetzung
als auch die Prozessierung positiv auf die Umformeigenschaften auswirken, da eine zu hohe
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Abbildung 6.2: Verfestigungsverläufe der technischen Be-freien DG-Legierungen. Die Vickershärte (vgl.
Kap. 4.1) wurde an polierten Längsschliffen nach AnhangD gemessen. Gestrichelte, scharze Linie: Verfes-
tigungsverlauf des Basissystems DG3 beim Ziehen, schematisch als Referenzlinie; offene schwarze Kreise:
Proben des Anfangszustandes (d ≈ 6 mm, geglüht), sowie der gestuften Zugversuche an DG3 (vgl. Kap. 4.1)
analog Abb. 4.1; gefüllte Quadrate: Proben der fallenden Drahtziehfolge und offene Dreiecke: flachgewalzte
Endzustände nach Anhang C.
Härte der Drähte häufig zur Kantenrissigkeit beim anschließenden Flachwalzen führt. Im
Bereich der Anfangsverfestigung und der mittleren Umformgrade η = 0, 4 . . . 1, 75, in denen
mechanische Zwillingsbildung einschließlich der Folgewirkungen auf die Versetzungsplasti-
zität hauptsächlich zu erwarten sind, reiht sie sich aber ebenfalls in ein durchschnittliches
Härteniveau aller Legierungen ein.
Grundsätzlich treffen die bisherigen Aussagen für die Be-haltigen Legierungen (Abb. 6.3)
ebenfalls zu, jedoch wird zusätzlich eine stärkere Mischkristallverfestigung durch Be-Legie-
rung deutlich. Das Festigkeitsniveau liegt durchschnittlich oberhalb der Be-freien Legie-
rungen.
Auch wenn das Ziel die Entwicklung von Federwerkstoffen ist, was im Einsatz hohe Festig-
keiten bedingt, ist eine derartig hohe Umformverfestigung der untersuchten Legierungen für
die komplexen fertigungstechnischen Erfordernisse und hohen notwendigen Umformgrade
nicht generell positiv zu betrachten. Auch scheint ein derartiges Festigkeitsniveau durch
alleinige Umformverfestigung nicht erforderlich, denn die Endfestigkeit der parallel prozes-
sierten Nivarox®-ähnlichen Legierung (vgl. Tab.A.11) liegt lediglich bei ca. 400HV0,2 - 10.
Das hohe Formänderungsvermögen (vgl. Kap. 4) der untersuchten Legierungen wirkt den
negativen Auswirkungen der starken Verfestigung demnach vorteilhaft entgegen.
Die Auswirkungen der Umformung auf den Antiferromagnetismus der technischen Legie-
rungen ist weitgehend analog zu den in Kap. 5 dargestellten Effekten. Zusätzlich sinkt die
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Abbildung 6.3: Verfestigungsverläufe der technischen Be-haltigen AF-Legierungen. Die Vickershärte (vgl.
Kap. 4.1) wurde an polierten Längsschliffen nach Anhang D gemessen. Gestrichelte, scharze Linie: Verfesti-
gungsverlauf des Basissystems DG3 beim Ziehen, schematisch nach Abb. 4.1 bzw. 6.2 zum Vergleich; offene
Dreiecke: Vickershärte des flachgewalzten Federbands (Endzustand nach Umformung); gefüllte Quadrate:
Verfestigungsverlauf der fallenden Drahtziehfolge von d ≈ 6 mm bis d = 0, 9 mm (nach AnhangC, Tab.C.1);
offene Quadrate: Referenz-Drahtziehfolge mit konstanter Querschnittsabnahme (φ = 19%), sonst analog
Tab.C.1; gefüllte Sterne: fallende Drahtziehfolge von d = 2, 1 mm bis d = 0, 7 mm, offene Sterne: Draht-
ziehprobe nach Ziehen mit konstanter Querschnittsabnahme (φ = 19%) von d = 2, 1 . . . 0, 7 mm, bzw. nach
Kalibrierungszügen von d = 0, 7 mm bis d = 0, 6 mm zur Darstellung von Primärmaterial für Unruhfedern
(vgl. Kap. 3.2).
Néeltemperatur des lösungsgeglühten Zustandes im Vergleich zum Basissystem (Tab. 6.1).
Demnach wirkt die Zulegierung sowohl durch erhöhte innere Spannungen als auch Verdün-
nung [Bel80] auf den afm Zustand (vgl. Kap 5). Die relativ zum Basissystem kleinen (Be)
bzw. großen (Al, Ti) Atomradien erzeugen zusätzliche Gitterverzerrungen in der austeniti-
schen afm Matrix.
Bei den AF-Legierungen sowie bei DG1, 2 und 4 sinkt TN besonders stark mit dem
Umformgrad, wie in Tab. 6.1 zusammengefasst ist. Im Falle der AF-Legierungen kann dies
auf die stärkere Verfestigung, besonders aber auf den Materialzustand zurückgeführt werden,
der als teils inhomogen und stark mit Einschlüssen wie Be2N3 (und Mn(S, Se)) verunreinigt
charakterisiert wurde (Abb. 6.4). Die benannten DG-Legierungen enthalten Ausscheidungen
der χ-Phase (siehe Kap. 6.4.2). Aufgrund der Behinderung und lokalen Störung des Material-
flusses durch die harten Fremdphasenpartikel während der Umformung ist mit einer Erhö-
hung des umformbedingten Schädigungsniveaus zu rechnen, wie in Abb. 6.4 exemplarisch
dargestellt ist.
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Tabelle 6.1: Absinken der Néeltemperatur über dem Umformgrad, TN(η) als Zusammenstellung für die
untersuchten AF- und DG-Legierungen (Zusammensetzungen nach AnhangA). Die entsprechenden Här-
tewerte HV0,2 - 10 (vgl. Abschnitt 4.1) und deren absolute Standardabweichung pro Probe (SD HV) sind
ebenfalls mit aufgelistet. ∆TN(ηmax) = TN(η = 0) − TN(η = ηmax) mit ηmax als höchstem prozessierten
Umformgrad (entspricht flachgewalztem Endzustand nach Anhang C). AF2/1 wurde mit konstanter Quer-
schnittsabnahme drahtgezogen (ca. φ = 19%) und die Vickershärte als umgewertete Rockwell C Härte (HV5)
mit einem „ERNST Computest“ Prüfgerät auf der Drahtoberfläche gemessen. Bei DG4 wurde bis d = 0, 9 mm
nicht durch Drahtziehen sondern Rundhämmern mit konstanter Querschnittsabnahme (ca. φ = 19%) pro
Stich umgeformt.
Legierung AF2/1 AF5/2 AF10 AF11 AF12
η 0 4,07 0 4,08 0 4,01 0 4,02 0 4,09
HV 0,2 - 10 (HV5) (144) 509 138 458 127 460 128 471 136 460
SD HV (7,45) 12,96 3,79 1,58 3,81 5,20 5,20 5,12 3,74 3,28
TN/K 254 227 255 233 277 253 274 240 274 248
∆TN(ηmax)/K 27 22 24 34 26
Legierung DG1 DG2 DG3 DG4 DG5
η 0 4,07 0 4,03 0 4,01 0 4,02 0 4,09
HV 0,2 - 10 126 435 135 434 102 433 133 411 109 404
SD HV 4,62 6,34 3,91 4,59 2,53 7,82 6,71 4,62 3,03 5,42
TN/K 227 201 252 231 294 279 243 224 275 259
∆TN(ηmax)/K 26 21 15 19 16
(a) (b)
Abbildung 6.4: Auswirkung von harten Be3N2-Einschlüssen auf die Umformung von AF-Legierungen:
(a) Lichtmikroskopische Aufnahme von AF5/2 (Fe-23,30Mn-7,80Ni-8,05Cr-0,88Be (m-%)), drahtgezogene
Probe mit η = 1, 12 (d = 6 mm), Längsschliff, poliert nach AnhangD; Die Zugrichtung ist vertikal. Risse
um die Einschlüsse in Richtung des Materialflusses. (b) SE-Aufnahme (InLens-Detektor) von AF2/1 (Fe-
23,90Mn-7,81Ni-8,45Cr-0,83Be (m-%)) an einer überätzten Probe (Lösung B), präpariert nach AnhangD;
η = 4, 07, ausgelagert bei TA = 500◦C/0, 5 h (noch nicht rekristallisiert). Die Zugrichtung ist horizontal mit
entsprechenden Fließfiguren um den Einschluss.
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6.2 Rekristallisationsverhalten des umgeformten
Basissystems FeMnNiCr
Das Ausscheidungsverhalten der technischen Legierungen wurde mit vielen komplementären
Methoden charakterisiert, um die im relevanten Temperaturbereich vor sich gehenden Pro-
zesse einordnen zu können. Dies ist notwendig, da durch die hohen Umformgrade neben der
Ausscheidung auch Erholungs- und Rekristallisationsvorgänge auftreten und deren Auswir-
kungen auf die mechanischen, magnetischen und magneto-mechanischen Eigenschaften zu
erfassen sind. Als indirekte Verfahren wurden hierzu Messungen der Vickershärte, M(T )-
Messungen zur Bestimmung von TN (vgl. Kap. 5.1.1) und Widerstandsmessungen ange-
wendet, deren Befunde aufgrund der kleinen Gefügedimensionen durch Raster- und Trans-
missionselektronenmikroskopie untersetzt wurden.
Abbildung 6.5: Auswirkung von Erholung und Rekristallisation durch isotherme Glühungen (1 h) von
umgeformten Proben (η = 4, 01) des Basissystems (DG3: Fe-24Mn-7Ni-8Cr (m-%)) im technisch relevan-
ten Temperaturbereich. Dargestellt sind TZFCN , die Vickershärte (vgl. Kap. 4.1) an polierten Längsschliffen
nach Anhang D und der spezifische elektrische Widerstand, ρ. Offene Symbole: umgeformter Ausgangszu-
stand, zum Vgl. bei TA = 25◦C eingefügt; volle Symbole: geglühte Proben. Die Fehlerbalken entsprechen bei
HV0,2 - 10 der Standardabweichung von mindestens 10 Einzelmessungen pro Probe, bei TZFCN dem ange-
nommenen Bestimmungsfehler aus M(T )-Messungen und bei ρ, dem maximal zu erwartenden Absolutfehler,
der hauptsächlich aus der Querschnittsbestimmung resultiert.
Eine wichtige Referenz zur Bewertung des Ausscheidungsverhaltens der umgeformten tech-
nischen Legierungen ist das Erholungs- und Rekristallisationsverhalten des umgeformten
Basissystems (DG3: Fe-24Mn-7Ni-8Cr (m-%)). Daher wurde auch diese Legierung nach
der Umformung im Bereich der technisch relevanten Auslagerungstemperaturen (TA, vgl.
Kap. 3.3) wärmebehandelt und untersucht [Kra09]. Auch wenn im Basissystem keine Aus-
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scheidungsreaktionen ablaufen, wird im Folgenden aufgrund dieser Vergleichsbetrachtung
dennoch von Auslagerungsglühbehandlung gesprochen, da die Eigenschaftsentwicklung des
Basissystems in diesem Temperaturbereich zur Interpretation der Eigenschaftsänderungen
der technischen, ausscheidbaren Legierungen hinzugezogen wird. Um die Einordnung in die
anwendungsrelevanten Temperaturbereiche (vgl. Kap. 2.6) zu erleichtern, wird die aus den
Magnetisierungsmessungen bestimmte Néeltemperatur (vgl. Kap. 5.1) für die Diskussion der
Auslagerung in ’°C’ angegeben.
(a) (b)
Abbildung 6.6: Gefügeaufnahmen von DG3 (Fe-24Mn-7Ni-8Cr (m-%)) mit Rückstreuelektronenkontrast
(BSE) im REM; η = 4, 01, TA = 500◦C/1 h; Längsschliff, poliert nach AnhangD: (a) Überblicksbild mit Bän-
dern fortgeschrittener Rekristallisation, vorhergehende Umformrichtung horizontal, gestrecktes Mn(Se, S)
im Bild (schwarz); (b) vergrößerte Aufnahme entsprechend Rahmen in (a).
Aus dem Vergleich der Festigkeit mit der Entwicklung der Néeltemperatur bei Auslagerung
des Basissystems (Abb. 6.5) wird deutlich, dass deren Verlauf korreliert. Ihr steiler Abfall
(HV0,2 - 10) bzw. Anstieg (T ZFCN ) treten durch Rekristallisation ab ca. TA = 450◦C/1 h auf,
d.h. die Legierung wird mechanisch und magnetisch (Kap. 4 und 5) in einen defektfreieren
Zustand überführt. Die elektronenmikroskopische Untersuchung ergibt, dass durch die nied-
rige Glühtemperatur und den stark umgeformten Probenzustand zunächst inhomogen und
extrem feinkörnig rekristallisiertes Gefüge entsteht (Abb. 6.6), wodurch die Härte (Abb. 6.5)
zunächst wenig sinkt.
Nach einer Glühung bei TA = 600◦C/1 h kann das Gefüge als vollständig feinkörnig rekris-
tallisiert angesehen werden (Abb. 6.7a). Dies spiegelt sich aufgrund der kleinen Korngröße in
einem Plateau der Härte wider (Abb. 6.5). Die höher geglühten Proben zeigen Kornwachstum
(Abb. 6.7b), weshalb die Härte in Richtung des Niveaus der Ausgangsproben vor der Umfor-
mung weiter sinkt. Die durch den Umformprozess verursachte TN-Erniedrigung (Abb. 5.2)
ist nach einer Glühbehandlung bei TA = 750◦C/1 h vollständig aufgehoben (vgl. Tab. 6.1).
Die M(T )-Charakteristik entspricht dem in Abb. 5.1 dargestellten unverformten Zustand.
Der Verlauf des spezifischen elektrischen Widerstands (unten in Abb. 6.5) als Funktion der
Temperatur bei isothermen Auslagerungsbehandlungen ist wenig markant und deutet zwei
leichte Abfälle im Bereich der Erholung und erneut bei der Rekristallisation an. Diese Kurve
ist als Referenz für die ausscheidungsfähigen Systeme von Bedeutung.
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(a) (b)
Abbildung 6.7: Gefügeaufnahmen von DG3 (Fe-24Mn-7Ni-8Cr (m-%)) mit BSE-Kontrast im REM; η =
4, 01; Längsschliffe, poliert nach Anhang D; vorhergehende Umformrichtung horizontal: (a) TA = 600◦C/1 h,
durchrekristallisiert; (b) TA = 750◦C/1 h beginnendes Kornwachstum.
6.3 Auslagerungsverhalten der Be-haltigen Legierungen
auf FeMnNiCr-Basis
6.3.1 Mechanisch-physikalische Charakterisierung von
Ausscheidung und Rekristallisation
Im Vergleich zum Basissystem, wie im vorangegangenen Abschnitt aufgeführt, sind die Ände-
rungen der physikalisch-mechanischen Kenngrößen bei den zusätzlich legierten Systemen
durch die Ausscheidungsreaktionen markanter. Dies ist z.B. anhand der Legierungen AF2/1
und AF5/2 (Tab.A.6 und A.7) in Abb. 6.8 ersichtlich, die in diesem Kapitel exemplarisch
behandelt werden. Unter Einbeziehung der Entwicklung der Néeltemperatur als Funktion
der Auslagerungstemperatur (Abb. 6.9a) kann das Auslagerungsverhalten differenziert darge-
stellt werden.
Die AF-Legierungen zeigen trotz des hohen Kaltumformgrades zunächst noch zusätzliche
Verfestigung mit steigender Auslagerungstemperatur (Abb. 6.8a). Allerdings wird anhand
AF5/2 deutlich, dass bei dem technisch üblichen, hohen Kaltumformgrad von η = 4, 1
der Bereich höchster Festigkeit bereits bei einer Auslagerung im Temperaturbereich von
TA = 300 . . . 450
◦C/0, 5 h erreicht wird. Wie im Folgenden noch gezeigt wird, findet bereits
bei diesen niedrigen Temperaturen die Ausscheidung von NiBe statt. Die Unterscheidung
bzw. Identifikation der vorherrschenden Prozesse erlaubt insbesondere Abb. 6.8b, da der
spezifische elektrische Widerstand in der Regel viel stärker auf Ausscheidung als auf Erho-
lung und Rekristallisation reagiert. Der spezifische elektrische Widerstand ist aufgrund der
zusätzlichen Be-Legierung im lösungsgeglühten, kaltumgeformten Ausgangszustand deutlich
höher als im Basissystem (Abb. 6.8a). Durch die hohe vorhergehende Kaltverfestigung (vgl.
Abb. 6.3) kommt es bei niedrigen Auslagerungstemperaturen zu keinem zusätzlichen Wi-
derstandsanstieg. Innere Spannungsfelder durch frühe Ausscheidungsstadien liefern daher
aufgrund der Überlagerung mit dem hohen inneren Spannungsniveau durch die Kaltum-
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(a) (b)
Abbildung 6.8: Auswirkung von Auslagerung, Erholung und Rekristallisation durch isotherme Glühungen
(0, 5 h) von umgeformten Flachdrahtproben ausgewählter AF-Legierungen. Gestrichelte Linie: Basissystem
DG3 (Fe-24Mn-7Ni-8Cr (m-%)) schematisch, vgl. Abb. 6.5 (Glühdauer 1 h); offene Symbole: umgeform-
ter Ausgangszustand, zum Vgl. bei TA = 25◦C eingefügt; volle Symbole: ausgelagerte Proben. Quadrate:
Nennumformgrad, η = 4, 1 (0, 5 h, schwarzer Stern: Vergleichsprobe 575◦C/1 h); Dreiecke: Serie von Flach-
draht mit reduziertem Kaltumformgrad, η = 2, 0. (Linien sind Orientierungshilfen.): (a) Vickershärte (vgl.
Kap. 4.1) an polierten Längsschliffen nach AnhangD; (b) spezifischer elektrischer Widerstand, ρ (Fehlerbal-
ken: siehe Abb. 6.5).
formung keinen deutlichen Widerstandsbeitrag. Die Senkung des spezifischen Widerstandes
durch die Abreicherung des austenitischen Mischkristalls an Ni und Be überwiegt. Folg-
lich beginnt der spezifische Widerstand ab TA = 300◦C stark zu sinken. Der Härteverlauf
(Abb. 6.8a) hingegen wird bei tiefen TA besonders durch Ausscheidung bestimmt (Härtema-
ximum), während bei höheren TA die Entfestigung durch Rekristallisation sowie in relativer
Hinsicht durch grobe Ausscheidungen überwiegt. Die Néeltemperatur wird im Vergleich
zum Ausgangszustand sowohl durch Ausscheidung als auch durch Rekristallisation (und
bedingt durch Erholung) erhöht (Abb. 6.9a). Der Vergleich mit Abb. 6.8 erlaubt aber den
Schluss, dass die starke Erhöhung der Néeltemperatur bei Auslagerungstemperaturen von
etwa TA ≥ 550◦C im Vergleich zu den niedrigeren Auslagerungstemperaturen auf die Rekris-
tallisation des umgeformten Flachdrahtes zurückzuführen ist, was auch aus Abb. 6.9b her-
vorgeht.
Nach den Vorarbeiten [Mül77] an Be-haltigen Legierungen des AF-Typs wird der Anstieg
der Néeltemperatur durch die Ausscheidung von NiBe (Abreicherung der Matrix, siehe auch
Abb. 2.3) bestimmt und dabei gleichzeitig der Werkstoff verfestigt, um sowohl die Federei-
genschaften, die richtige Übergangstemperatur und das Kompensationsverhalten einstellen
zu können. Jedoch wurde bereits an der nicht ausscheidbaren Basislegierung (DG3) gezeigt,
dass die Rekristallisation bei der Rückholung der durch Umformung gesenkten Néeltempe-
ratur (vgl. Kap. 5, 6.2 und Tab. 6.1) eine wichtige Rolle spielt. Abbildung 6.9b belegt, dass
bei TA = 600◦C/0, 5 h das Gefüge schon teilrekristallisiert ist, und vor allem, dass NiBe-
Ausscheidungen als grobe, runde Teilchen vorliegen. Daraus folgt, dass die Ausscheidung
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(a) (b)
Abbildung 6.9: Auswirkung von Auslagerung, Erholung und Rekristallisation durch isotherme Glühun-
gen (0, 5 h) von umgeformten Flachdrahtproben: (a) Néeltemperaturänderung, TZFCN (TA), ausgewählter AF-
Legierungen (VSM-Messungen). Gestrichelte Linie: Basissystem DG3 (Fe-24Mn-7Ni-8Cr (m-%)) schematisch
vgl. Abb. 6.5 (Glühdauer 1 h); offene Symbole: umgeformter Ausgangszustand, eingefügt bei TA = 25◦C; volle
Symbole: ausgelagerte Proben. Quadrate: Nennumformgrad, η = 4, 1 (0, 5 h, schwarzer Stern: Vergleichsprobe
575◦C/1 h); Dreiecke: Serie von Flachdraht mit reduziertem Kaltumformgrad, η = 2, 0; Querbalken: Feh-
lerabschätzung der TZFCN -Bestimmung (Linien sind Orientierungshilfen.); (b) Gefügeaufnahme eines Quer-
schliffs von AF2/1 mit η = 4, 1 ausgelagert bei TA = 600◦C/0, 5 h, poliert nach AnhangD, BSE-Kontrast im
REM, anrekristallisiert, dunkle Punkte sind NiBe-Ausscheidungen.
in deutlichem Maße auch schon bei tieferen Auslagerungstemperaturen abläuft, während
im Bereich von ≈ 550 . . . 650◦C zusätzlich Rekristallisation auftritt. Der aus technischer
Sicht relevante Temperaturbereich zur Herstellung von Spiralfedern wird mit 600◦C . . . 650◦C
[Mül77] (vgl. Kap. 2.4 und 2.6) angegeben. Eine Halbierung des Gesamtumformgrades bei der
Legierung AF5/2 (schwarze Dreiecke in Abb. 6.8 und 6.9a) ändert die Endeigenschaften in
diesem Temperaturbereich nur begrenzt. Der relative Anstieg von TN zwischen TA = 500◦C
und TA ≤ 650◦C geht also neben der zunehmenden groben Ausscheidung der NiBe-Phase
besonders auf die Rekristallisation des Gefüges zurück, d.h. auch für die Ni- und Be-
abgereicherte afm Matrix wird in ähnlicher Größe ein Wiederherstellen der zuvor durch
Umformung gesenkten Néeltemperatur (vgl. Tab. 6.1) beobachtet.
Die weiten, mit Linien verbundenen Fehlerbalken in Abb. 6.9a zwischen TA = 550◦C und
TA ≤ 625◦C geben an, dass im Bereich dieser Auslagerungstemperaturen von einem Spek-
trum von Néeltemperaturen im Gefüge ausgegangen werden muss. Bei den M(T )-Messungen
zur Bestimmung der Néeltemperatur besteht das Maximum der Magnetisierung im Feld aus
einem vergleichsweise flachen Plateau, das durch zwei Flanken charakterisiert ist. Zur Ver-
deutlichung ist als Beispiel eine solche M(T )-Messung in Abb. 6.10 gezeigt. Daraus folgt, dass
in diesem Bereich eine das Gefüge charakterisierende gewichtete Néeltemperatur bestimmt
werden musste, wobei die Flanken in erster Näherung die Néeltemperaturen der rekristalli-
sierten und der noch nicht rekristallisierten Gefügeanteile (vgl. Abb. 6.9b) repräsentieren.
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Abbildung 6.10: M(T )-Messung einer Flachdrahtprobe der Charge AF5/2 im ausgelagerten und partiell
rekristallisierten Zustand nach η = 4, 1 Nennumformgrad; TA = 575◦C/1 h (schwarzer Stern in Abb. 6.8
und 6.9a). Die Magnetisierungsmessung wurde kontinuierlich nach ZFC im VSM bei µ0H = 1 T Messfeld
durchgeführt (vgl. Kap. 5.1.1). Das Plateau entspricht einem Spektrum von Néeltemperaturen zwischen den
unterschiedlichen verformten bis (vollständig) rekristallisierten, ausgelagerten Gefügeanteilen.
6.3.2 Elektronenmikroskopische Untersuchung zum
Auslagerungsverhalten
Auch wenn die Unterschiede der physikalischen Größen im technisch relevanten Auslage-
rungsbereich nicht sehr stark sind, ist aus dem Vergleich der Auslagerungstemperatur-
Reihen mit einem vorhergehenden Umformgrad von η = 2, 0 und η = 4, 1 in Abb. 6.8
und 6.9 (AF5/2) ersichtlich, dass die Vorverformung das Auslagerungsregime verändert. Die
Aussagen zur NiBe-Ausscheidung in den Vorarbeiten [Mül77] wurden an lösungsgeglüh-
ten/rekristallisierten Proben des Systems FeMnNiBe gemacht und auf die FeMnNiCrBe-
Legierungen übertragen. Es konnte bereits im vorhergehenden Abschnitt gezeigt werden,
dass die umgeformten AF-Legierungen deutlich unterschiedliche Auslagerungscharakteristi-
ka zeigen, als von Müller [Mül77] berichtet. Ein realistischeres Bild der Veränderung des
Auslagerungsregimes durch Umformung zeigt eine spätere Arbeit am System FeMnNiBe
[Mül87], doch auch diese Ergebnisse lassen sich nur im Sinne qualitativer Tendenzen auf die
technischen AF-Legierungen unter Prozessbedingungen übertragen.
Bereits aus dem Anlieferungszustand der AF-Legierungen (vgl. Kap. 3, Tab.A.6-A.10)
geht hervor, dass die NiBe-Phase bei ungünstig gewählten Warmumformbedingungen bzw.
Abkühlbedingungen nach der Lösungsglühung grobe sphärische Ausscheidungen bildet. Der
Nachweis mit EDX im REM ist dennoch schwierig, da das Be nicht gemessen werden kann.
Beryllium-haltige Ausscheidungen und Einschlüsse können nur indirekt durch den starken
Ordnungszahlkontrast, der besonders bei BSE- aber auch bei SE-Aufnahmen (siehe auch
Abb. 6.9b) auftrat, ausgemacht werden. Der Nachweis der NiBe-Ausscheidungen im EDX
erfolgte daraufhin durch den erhöhten Ni-Gehalt und den Rückgang der Konzentration aller
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(a) (b)
Abbildung 6.11: Grobe NiBe-Ausscheidungen (dunkelgrau) und Be2N3-Einschlüsse (schwarz) im ange-
lieferten Primärmaterial der Charge AF2/1, Fe-23,90Mn-7,81Ni-8,45Cr-0,83Be (m-%): (a) Gefügeaufnahme
eines Querschliffs, poliert nach Anhang D, SE-Kontrast im REM. Der weiße Pfeil markiert die Spur des EDX-
Linienscans; (b) EDX-Linienscan (halbquantitativ), Auftragung der Elementkonzentrationen. Die hohen Ni-
und N-Gehalte markieren die Ausscheidung bzw. den Einschluss, da Be nicht mit EDX messbar ist.
anderen Legierungselemente. Im Falle der Nitrideinschlüsse dienten hohe gemessene Stick-
stoffgehalte zum Nachweis. Abbildung 6.11 zeigt einen solchen Befund am Anlieferungszu-
stand der Charge AF2/1 (Tab. A.6) mit groben NiBe-Ausscheidungen und den erwähnten
Be2N3-Einschlüssen (vgl. Kap. 3 und Abb. 6.4), die bei der Umformung des FeMnNiCrBe-
Materials große Schwierigkeiten bereiten. Die Elementkonzentrationen sind halbquantitativ
aufzufassen und relativ zueinander aufgetragen, da durch den Matrixuntergrund speziell im
Bereich der Ausscheidungen und Einschlüsse und durch die nicht messbaren Be-Konzentra-
tionen keine vollständige quantitative Zusammensetzungsanalyse möglich ist.
Wie schon Abb. 6.9b gezeigt hat, lassen sich die Ausscheidungen nach Auslagerung bei
hohen Temperaturen auch im REM darstellen. Allerdings gilt das nicht für die tieferen
Auslagerungstemperaturen.
Da sich die Analyse unter den prozessbedingten hoch umgeformten Werkstoffzuständen im
TEM ebenfalls als schwierig erweist, werden komplementär SE-Aufnahmen wegen des größe-
ren untersuchten Ausschnitts zur Interpretation mit hinzugezogen. Es kann dadurch gezeigt
werden, dass unter den gegebenen Bedingungen (Kap. 3) bei hohen Auslagerungstemperatu-
ren im Bereich der technischen Setztemperaturen von Federn nicht in hauptsächlichem Maße
kohärente, teilkohärente (plattenförmige) oder diskontinuierliche Ausscheidungen, sondern
eingeformte, grobe (inkohärente) Ausscheidungen der NiBe-Phase vorliegen (vgl. [Mül77]).
Abbildung 6.12 gibt dies wieder und zeigt eine homogene Verteilung der Ausscheidungen in
der Matrix. Die starke Verarmung der Matrix an Nickel (Abb. 6.12b) wirkt sich ungünstig
auf die Korrosionseigenschaften aus, was in qualititativer Hinsicht durch den vergleichsweise
extremen Ätzangriff an ausgelagerten Proben im Gegensatz zu lösungsgeglühten (und ver-
formten) Proben beobachtet wurde.
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(a) (b)
Abbildung 6.12: REM-Gefügeaufnahmen am Querschliff eines ausgelagerten Flachdrahtes der Charge
AF2/1, Fe-23,90Mn-7,81Ni-8,45Cr-0,83Be (m-%), mit η = 4, 1, ausgelagert bei TA = 650◦C/0, 5 h, poliert
nach Anhang D: (a) BSE-Kontrast: Der Draht ist weitgehend feinkörnig rekristallisiert, wobei die Korngrö-
ßenverteilung inhomogen ist. Eingeformte, grobe NiBe-Ausscheidungen (dunkle Punkte); (b) SE-Aufnahme
(InLens-Detektor) desselben Querschliffs nach (Über-)Ätzung mit verdünnter Lösung B nach AnhangD. Die
Ausscheidungen in Form und Größenverteilung sind deutlich zu sehen. Die durch Ausscheidung stark an Ni
verarmte Matrix wird bevorzugt weggeätzt.
Die Untersuchung vergleichbarer Proben im TEM ergibt, dass bei dieser Auslagerungs-
temperatur auch noch nicht rekristallisierte Anteile im Gefüge vorhanden sind (Abb. 6.13).
Es kann nicht ausgeschlossen werden, dass sich in den nicht rekristallisierten Bereichen auch
diskontinuierliche Ausscheidungen befinden, wie z.B. in Abb. 6.14a anhand der streifigen
Strukturen angenommen werden könnte. Derartige streifige Strukturen sind auch bei niedri-
gerer Auslagerungstemperatur aufgetreten. Diskontinuierliche Ausscheidung des NiBe ist in
austenitischen Fe-Basislegierungen bekannt [Maz71, Mül77]. Im Falle der Proben mit hohem
Umformgrad konnten diskontinuierliche Ausscheidungen aber durch den hohen Spannungs-
kontrast nicht bildgebend nachgewiesen oder sogar ausgeschlossen werden. Es konnten nur
Beugungsreflexe der austenitischen Matrix in auswertbarer Form aufgenommen werden.
Die Größe der eingeformten NiBe-Ausscheidungen (Abb. 6.13 und 6.14b) entspricht den
REM-Befunden in Abb. 6.12. Die Phasenanalyse im TEM gestaltet sich in solchen Proben
schwierig, da Beugungseffekte von anderen Ausscheidungen oder auch der Matrix auftreten,
wenn versucht wird, das Beugungsmuster einer Ausscheidung, wie z.B. in Abb. 6.14b, auf-
zunehmen. Der (symmetrische) Hauptanteil des Beugungsmusters dieser Ausscheidung in
Abb. 6.15 konnte mit der kubisch primitiven CsCl-Struktur von NiBe (a = 2, 62Å [Maz71])
indiziert werden. Das Beugungsbild und die Indizierung des zugehörigen Korns der austeni-
tischen Matrix ist in AnhangF (Abb. F.1) enthalten.
Die Morphologie der Ausscheidungen bei TA = 650◦C/0, 5 h lässt darauf schließen, dass
die Entmischung des lösungsgeglühten Mischkristalls auch in technisch relevanten Auslage-
rungszeiten bereits bei viel niedrigeren Temperaturen auftritt. In Übereinstimmung mit den
Ergebnissen der physikalisch-mechanischen Charakterisierung in Kap. 6.3.1 sind bis zu den
tiefsten untersuchten Auslagerungstemperaturen, TA = 300◦C/0, 5 h (Abb. F.2a) Hinweise
auf Ausscheidungen zu finden. Durch Feinbereichsbeugung (SAD) konnten neben der auste-
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Abbildung 6.13: TEM-Hellfeldaufnahme (BF) an einer Flachdrahtprobe (η = 4, 1 Nennumformgrad) der
Charge AF5/2, Fe-23,30Mn-7,80Ni-8,05Cr-0,88Be (m-%), ausgelagert bei TA = 650◦C/0, 5 h, präpariert
nach Anhang D.4. Runde Ausscheidungen in rekristallisierten Körnern. (Zusammenarbeit mit C. Mickel,
IFW Dresden)
nitischen Matrix schwache zusätzliche Beugungsringe im noch nicht rekristallisierten Gefüge
gefunden werden, die eher der tetragonalen β′ − NiBe-Phase [Maz71] zugeordnet werden
können als der kubischen β − NiBe-Phase, wie Abb. F.3 zeigt. Im ausschließlich lösungs-
geglühten und kalt umgeformten Probenzustand konnten keine Ausscheidungen gefunden
werden (Abb. F.2b und Abb. F.4 im Anhang).
6.3.3 Fazit bezüglich der technischen Élinvar-Anwendung
Die NiBe-Ausscheidung beginnt im untersuchten Legierungssystem schon bei viel tiefe-
ren Temperaturen als aus den Vorarbeiten [Mül77] hervorgeht. Auch eine Halbierung des
Umformgrades auf η = 2, 0 ändert diesen Befund nicht deutlich (Abb. 6.8 und 6.9). Grund-
sätzlich wurde auf eine Diskrepanz zwischen Setztemperatur und notwendiger Auslagerungs-
temperatur bei Unruhfedern aufgrund der umformbedingten Veränderungen des Ausschei-
dungsregimes hingewiesen [Mül77]. Es wurde jedoch angenommen, dass eine Reduktion des
Be-Gehaltes auf cBe ≈ 0, 6 ausreicht, dies zu kompensieren [Mül77]. Ergebnisse an der Legie-
rung AF10 (Tab.A.8) konnten das nicht bestätigen. Zudem setzt in dieser Legierung auch
die Rekristallisation bei noch niedrigeren TA ein. Auf detaillierte Darstellung wird hier ver-
zichtet, da keine grundlegenden Unterschiede im Vergleich zur Diskussion in diesem Kapitel
auftraten. In der Konsequenz bedeutet dies, dass mit den untersuchten Legierungen des
FeMnNiCrBe-Systems eine Steuerung der Kompensationseigenschaften, wie auch des Kom-
pensationsbereiches (TN) über die NiBe-Ausscheidung nur begrenzt erfolgen kann. Auch
wird aus dem Befund der inkohärenten, groben Ausscheidungen von NiBe bei den technisch
relevanten Setztemperaturen deutlich, dass nur begrenzt Verfestigungswirkung zu erwarten
ist. Der Vergleich mit dem rekristallisierten Basissystem zeigt, dass die Festigkeit nach der
Auslagerung zu einem großen Teil von den noch nicht rekristallisierten (verformten) bzw.
sehr feinkörnig rekristallisierten Gefüganteilen bestimmt ist (vgl. Abb. 6.6, 6.8 und 6.9b).
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Abbildung 6.14: TEM-BF-Aufnahmen an einer Flachdrahtprobe (η = 4, 1 Nennumformgrad) der Charge
AF5/2, Fe-23,30Mn-7,80Ni-8,05Cr-0,88Be (m-%), ausgelagert bei TA = 650◦C/0, 5 h, präpariert nach An-
hangD.4: (a) Aufnahme nicht rekristallisierter Gefügebereiche, evtl. auch diskontinuierliche Ausscheidungen
(rote Pfeile); (b) rekristallisiertes Korn mit runden Ausscheidungen, Ausscheidung in Kontrastlage für Na-
nobeugung (ND) markiert. (Zusammenarbeit mit C. Mickel, IFW Dresden)
Somit hängen die einzustellenden Anwendungseigenschaften von einem technisch schlecht
kontrollierbaren, teilrekristallisierten Probenzustand ab, der zudem sehr schnell eine zu hohe
Néeltemperatur aufweist. Wie in Kap. 7 noch gezeigt wird, sind vor der Rekristallisation die
inneren Spannungen so hoch, dass der ∆E-Effekt weitestgehend unterdrückt wird und mit
der Rekristallisation zunehmend der typische nicht kompensierte (überschwingende) ∆E-
Effekt auftritt (siehe Abb. 2.13).
Die beobachtete Dynamik der NiBe-Ausscheidung bewirkt zudem eine sehr starke Ab-
nahme der Nickelkonzentration in der Matrix (Abb. 6.12b). Die Zusammensetzung der bei-
spielhaft behandelten Legierungen AF2/1 und AF5/2 (Tab.A.6 und A.7) ergibt bei vollstän-
diger Ausscheidung der NiBe-Phase nur noch einen Restgehalt an ca. 2m-% Nickel in der
Matrix. Die Änderung der Néeltemperatur durch die Auslagerung ergibt sich nach Ablauf
der Ausscheidung und Rekristallisation zu etwa +70 K im Vergleich zum lösungsgeglühten
Probenzustand (vgl. Abb. 6.9b und Tab. 6.1). Demnach ist auch mit Bezug zu Abb. 2.3 von
einer weitgehend vollständigen Ausscheidung des Berylliums in Form von NiBe auszugehen,
was sich ungünstig auf die Korrosionseigenschaften auswirkt. Auch hinsichtlich der Stabilität
des Austenits ist diese starke Änderung der Matrixzusammensetzung nicht vorteilhaft (siehe
Kap. 2 und 4).
Aus diesen Gründen und aufgrund der wünschenswerten Substitution des giftigen Be
wurde nach Alternativen aufbauend auf der FeMnNiCr-Basislegierungen gesucht.
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(a) (b)
Abbildung 6.15: Nanobeugung (ND) an der Ausscheidung in Abb. 6.14b, außer der markierten Ausschei-
dung noch weitere Teilchen bzw. Matrix angeregt, Zonenachse: [111], ausgewählte Reflexe zur Indizierung
der Ausscheidungsphase (NiBe, a = 2, 62 Å, B2-(CsCl)-Strukturtyp) markiert: (a) invertiertes Original-
Diffraktogramm; (b) Kontrastbearbeitetes Bild von (a). Weitere Beugungsreflexe der untersuchten Aus-
scheidung und Störreflexe besser erkennbar. Indizierung mit ELDISCA von Dr. J. Thomas (IFW Dresden).
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6.4 Be-freie ausscheidbare Legierungen mit Al und Ti
auf FeMnNiCr-Basis
6.4.1 Grundüberlegungen zur Legierungszusammensetzung
Die bisherigen Ergebnisse sowie die entsprechenden Vorarbeiten von Müller [Mül77] haben
gezeigt, dass die austenitischen FeMnNiCr-Legierungen durchaus geeignet sind, technisch
anwendbare antiferromagnetische Legierungssysteme zu entwickeln. Bereits das Basissystem
Fe-24Mn-7Ni-8Cr (m-%), weist eine Néeltemperatur nahe dem gewünschten Temperatur-
Kompensationsbereich des E-Moduls auf (Kap. 5 und Tab. 6.1). Es konnte zudem gezeigt
werden, dass das Basissystem eine deutliche E-Modul-Anomalie im Bereich der Néeltem-
peratur aufweist [Kra09], die notwendige Voraussetzung für die Entwicklung technischer
antiferromagnetischer Élinvarlegierungen ist (vgl. Kap. 2.2, 2.3.2 und 2.6 sowie Abb. 7.2b).
Die Be-haltigen AF-Legierungen stellen in vielerlei Hinsicht keinen optimalen Ansatz für
dieses Entwicklungsziel dar. Die Ausscheidungskinetik von NiBe in den umgeformten Dräh-
ten schränkt die technische Kontrollierbarkeit der Endeigenschaften stark ein und führt ohne
weitere Veränderungen der Legierungszusammensetzung zu einer sehr starken Entmischung
der Legierung, was eine zu hohe Néeltemperatur (möglicher Kompensationsbereich) nach der
Endwärmebehandlung zur Folge hat. Seitens des Matrixsystems ist diesem Effekt mit einfa-
chen Mitteln nur schwer entgegenzuwirken. Eine Senkung des Mangangehaltes würde zwar
die Néeltemperatur erniedrigen aber gleichzeitig den Austenit hinsichtlich martensitischer
Umwandlungen destabilisieren (vgl. Abb. 2.3 sowie Kap. 2.1 und 2.5). Zudem könnten sich die
Korrosionseigenschaften ungünstig entwickeln bzw. würden sich nicht verbessern. Eine Sen-
kung des Be-Gehaltes müsste sehr deutlich erfolgen und würde das Ausscheidungsverhalten
extrem verändern. Gleichzeitig würden die Spielräume, die Endeigenschaften einzustellen,
deutlich eingeschränkt. Eine deutliche Erhöhung des Ni-Gehaltes stellt sicherlich den besten
Lösungsansatz dar. Hierbei ist aber davon auszugehen, dass gleichzeitig die Mangangehalte
erhöht werden müssen, um die Néeltemperatur einzustellen (vgl. Abb. 2.3). Das heißt, die
gesamte Legierungszusammensetzung müsste von Grund auf neu entwickelt werden. Diese
Aufgabe kann auch aufgrund des prozessbedingten Anforderungsprofils und der bekannten
magnetischen Komplexität des FeMnNi-Systems (z.B. [Pep00, Was90, Shi67, Kou63, Kou60],
vgl. Kap. 2.3.2 und 5) als interessant angesehen werden, liegt aber außerhalb des eigentlichen
Interesses. Zudem ist bekannt, dass mit zunehmendem Ni-Gehalt die spontane Volumenmag-
netostriktion sinkt ([Was90], siehe Abb. 2.6a).
Folglich wurde der Ansatz verfolgt in der Zusammensetzung nahe am Basissystem zu
bleiben und alternative Legierungselemente zu finden, die potentiell Ni-reiche Ausschei-
dungen bilden und in ihrer Ausscheidungskinetik träger, aber dennoch effektiv sind. Zudem
neigen AF-Legierungen zum Verschweißen bei der Setzbehandlung von Federn [Mül77].
Dieser Effekt wird auf den hohen Dampfdruck von Mn zurückgeführt. Daher ist gleichzeitig
die Unterstützung der Bildung einer dünnen, stabilen Oxidschicht als Diffusionsbarriere bei
der Setzbehandlung erstrebenswert.
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Von den ferromagnetischen FeNiCr-Basislegierungen ist bekannt, dass Ti und Al mögliche
Legierungselemente darstellen (vgl. Kap. 2.4.2). Ein Patent [Pat72] zur Élinvar-Anwendung
von FeMnNi-Basislegierungen schließt diese Option zumindest nicht aus.
Da die Umformeigenschaften der Al- und Ti-legierten Chargen (DG1, 2, 4 und 5, siehe
Anhang A) bereits in Kap. 6.1 in Bezug zum Basissystem und zu den AF-Legierungen dis-
kutiert wurden, wird im Folgenden auf die Metallurgie und die Auslagerungscharakteristika
eingegangen.
6.4.2 Auftreten der χ-Phase durch Ti-Zulegierung
Auch wenn von Müller [Mül77] keine experimentellen Ergebnisse für die Nichteignung von Al
und Ti gezeigt oder benannt sind, hat sich im Zuge der Legierungsentwicklung Be-freier Zu-
sammensetzungen das Legierungselement Ti als problematisch erwiesen. Es führt zur starken
Bildung der χ-Phase (Abb. 6.16 and 6.17, siehe auch Kap. 3.1 und 3.2). Mit den höher Ti-
haltigen Legierungen (DG1 und DG2, Tab.A.1 und A.2) konnten bereits interessante Ergeb-
nisse der E-Modul-Kompensation (Kap. 7) erzielt werden. Da die χ-Phasenbildung jedoch
auch bei der Auslagerungsbehandlung auftritt (Abb. 6.16b), wird die Eigenschaftseinstellung
stark eingeschränkt (Kap. 6.4.3).
(a) (b)
Abbildung 6.16: Röntgenfeinstrukturmessungen zur Identifikation der χ-Phase: (a) an Querschliffen, der
Chargen DG1 (Fe-23,5Mn-10,6Ni-8,3Cr-2,5Ti-0,4Al-0,15Mo), DG2 (Fe-23,5Mn-8Ni-8Cr-2,5Ti-0,4Al) und
DG3 (Fe-24Mn-7Ni-8Cr) nach dem Warmschmieden ohne zusätzliche Nachglühung (Tab.B.1); in DG1 und
DG2 tritt die χ-Phase auf, Indizierung nach [PDF59, PDF54]; gemessen mit Co-Kα-Strahlung (kontinuier-
lich, Stufung: ∆2θ = 0, 02◦, Zeit/Stufe: ∆t = 2 s, automatische Divergenzblende: 7 mm bestrahlte Länge,
Detektorblende: 0, 1◦, rotierende Probe). (b) Diffraktogramm A: Durchstrahlungsmessung an Feilspänen
einer ausgelagerten Flachdrahtprobe von DG2 (η = 4, 03, 650◦C/1 h), gemessen von B. Schwarz (IFW Dres-
den) an einem STOE STADI Diffraktometer mit Mo-Kα-Strahlung (rotierende Probe), starke Ausscheidung
der χ-Phase bei hohen Auslagerungstemperaturen; B: auf Mo-Kα-Strahlung umgerechnetes Diffraktogramm
von DG2 aus (a); A und B normiert auf den γ (111)-Reflex.
Das größte Problem stellt die χ-Phase jedoch für die Prozessierung zu Federband dar. Sie
bildet sich bereits in starkem Maße während der Erstarrung (Abb. 3.3). Auch das Aufbre-
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(a)
Ele- Sollkonz. EDX1 EDX2
ment DG2 Matrix χ-Phase
[m-%] [m-%] [m-%]
Fe 57,6 57,7 52,5
Mn 23,5 21,8 20,1
Ni 8,0 9,0 6,4
Cr 8,0 8,7 10,9
Ti 2,5 2,1 9,2
Al 0,4 0,8 0,6
(b)
Abbildung 6.17: Auftreten der χ-Phase nach dem Warmschmieden anhand DG2: (a) REM-Aufnahme (SE-
Kontrast) eines Querschliffs von DG2 nach dem Warmschmieden, ohne zusätzliche Nachglühung (Tab.B.1),
präpariert nach AnhangD, χ-Phase als helle Inseln zu erkennen, Orte der EDX-Punktanalysen im REM
sind gekennzeichnet; (b) Halbquantitativer Vergleich der Zusammensetzungsänderung zwischen Matrix und
χ-Phase gegenüber der Sollzusammensetzung.
chen des Gussgefüges durch Warmschmieden und Homogenisierungsglühung (Tab.B.1) reicht
nicht aus, diese Fremdphase aus dem Gefüge zu eliminieren (Abb. 6.16a und 6.17). Erst durch
Nachglühbehandlungen ≥ 1100◦C/2 h und Abschrecken, was sich durch Bildung von Oxid-
und Eindiffusionsschichten äußerst ungünstig auf die Halbzeugeigenschaften auswirkt, konnte
die χ-Phase weitestgehend, aber nicht vollständig, aufgelöst werden. Diese Problematik liegt
in der hohen Phasenstabilität der χ-Phase begründet, die teilweise bis weit oberhalb von
1000◦C reicht [Oka78]. Zudem wurde aufgrund der unterschiedlichen Dichten (χ-Phase in
DG2 ca. 7, 5 g/cm3 zu ca. 7, 7 g/cm3 der Legierung) eine starke Porenhäufigkeit nach den
Auflösungsglühungen zur Fremdphasenbeseitigung festgestellt. Die Reduktion der Glühdauer
bei d = 6 mm auf 1100◦C/20 min (Kap. 3.1, Tab.B.3 und C.1), um Kornvergröberung und
Randschichtbildung zu vermindern, führte erneut zu groben Ausscheidungen der χ-Phase in
den Legierungen DG1 und 2 (vgl. Kap. 6.1 und Abb. 6.19).
Aus EDX-Untersuchungen wird deutlich, dass sich die χ-Phase im Vergleich zur auste-
nitischen Matrixzusammensetzung hauptsächlich durch eine Anreicherung von Ti und Cr
sowie eine Abreicherung von Ni und Fe bildet (Abb. 6.17). Die Zusammensetzung der Aus-
scheidungen folgt demnach der Systematik der χ-Phasenbildung [Ett69, Jou09]. Es sind
viele χ-Phasenzusammensetzungen bekannt [Ett69], die teilweise weite Stöchiometrieberei-
che aufweisen [Jou09, Oka78]. Sie kristallisieren in der kubisch komplexen α-Mn-Struktur
[Obe70] und sind mit Ausnahmen intermetallische Verbindungen von Übergangsmetallen.
Die Elementarzelle ist aus 58 Atomen aufgebaut. Bei Zusammensetzung aus ’stahltypi-
schen’ Legierungselementen folgen daraus Gitterkonstanten von etwa a = 8, 7 . . . 9, 0Å
[Ett69, Pro95]. Phänomenologisch wurde beobachtet, dass: (i) die Zusammensetzung eine
mittlere Gruppennumer von ca. 7 ergibt (6, 3 . . . 7, 5, [Ett69]) und (ii) eine den Packungs-
verhältnissen angepasste Mischung von im relativen Vergleich großen und kleinen Atomen
[Ett69, Jou09] vorliegen muss.
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Abbildung 6.18: REM-Gefügeaufnahmen (BSE-Kontrast) an Längsschliffen ausgelagerter Flachdrähte
(Tab.C.1), poliert nach AnhangD: (a) DG1 (Fe-23,5Mn-10,6Ni-8,3Cr-2,5Ti-0,4Al-0,15Mo), η = 4, 07,
TA = 750◦C/1 h. (Weiße Pünktchen sind vom Polierschritt (OPS-Suspension, Tab.D.1) verbliebene SiO2-
Partikel.); (b) DG2 (Fe-23,5Mn-8Ni-8Cr-2,5Ti-0,4Al), η = 4, 03, TA = 650◦C/1 h.
Beide Bildungsregeln werden von der vorliegenden χ-Phase erfüllt. Eine Abschätzung der
mittleren Gruppennummer auf Basis der EDX-Zusammensetzungsanalyse ergibt 7,2. Die
Größenverhältnisse der Atomradien sind durchaus ähnlich der klassischen Fe18Mo6Cr5-χ-
Phase. Ti und Al stellen wie das Mo im Vergleich große Atome dar.
Mangan zeigt unterschiedliche und häufig ebenfalls große Atomradien in unterschiedlichen
Bindungsumgebungen bzw. Kristallstrukturen. Im α-Mn treten in den vier hochzahligen
Koordinationssphären ganz unterschiedliche Bindungslängen von 2, 26 . . . 2, 93Å auf [Obe70].
Es kann daher auch zusammen mit Chrom die Gitterplätze mit mittleren Bindungslängen
innerhalb der Koordinationssphäre besetzen. Die Gitterplätze mit kleinen Abständen zu den
benachbarten Atomen können bevorzugt von Fe, sowie dem nicht verdrängten Anteil Ni
besetzt werden.
Aluminium wird trotz seines großen Atomradius offenbar nicht bevorzugt in die χ-Phase
eingebaut (Abb. 6.17). Es ist davon auszugehen, dass Al eine zu starke Senkung der Valenz-
elektronenkonzentration bewirkt und daher die Phasenbildung nicht begünstigt. In Verbin-
dung mit den experimentellen Befunden wird folglich Titan als hauptursächlich für die starke
χ-Phasenbildung in den Legierungen DG1, 2 und 4 (AnhangA) angesehen. Dieser Einfluss
wird auch im Auslagerungsverhalten deutlich (siehe Kap. 6.4.3 und 6.4.4).
Aus diesen Gründen wurde in der Legierung DG5 der Ti-Gehalt deutlich gesenkt und
der Al-Gehalt leicht erhöht, sodass das atomare Ti- zu Al-Verhältnis ca. 1:1 beträgt. Da
häufig kleine Legierungsänderungen schon deutliche Unterschiede im Bildungsverhalten von
solchen Sekundärphasen bewirken [Ett69], wurde diese Maßnahme zur Verminderung der
Prozessierungsprobleme als ausreichend angesehen und führte zu einem nach praktischen
Belangen χ-Phasen-freien Ausgangszustand (Abb. 3.3e und f).
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Abbildung 6.19: SE-Aufnahmen (InLens-Detektor) an Längsschliffen ausgelagerter Flachdrähte wie in
Abb. 6.18, zusätzlich geätzt mit Lösung C nach AnhangD - die austenitische Phase wurde weggeätzt: (a)
DG1 (Fe-23,5Mn-10,6Ni-8,3Cr-2,5Ti-0,4Al-0,15Mo), η = 4, 07, TA = 750◦C/1 h, Netzwerk der χ-Phase im
Gefüge; (b) DG2 (Fe-23,5Mn-8Ni-8Cr-2,5Ti-0,4Al), η = 4, 03, TA = 700◦C/1 h, analog (a). Große helle
Bereiche (> 1 µm) sind weitere grobe Ausscheidungen der χ-Phase, die von der Rekristallisationsglühung
bei d = 6mm vor der Versuchsumformreihe stammen (Tab. B.3 und C.1 vgl. Kap. 6.4.2).
6.4.3 Mechanisch-physikalische Charakterisierung der Auslagerung
Die Be-freien Legierungen zeigen ein komplexeres Auslagerungs- und Rekristallisationsver-
halten als die Be-haltigen Varianten. Die Entwicklung der Vickershärte der Ti-reicheren
Legierungen über der Auslagerungstemperatur (Abb. 6.20a) weist auf zwei Ausscheidungs-
prozesse hin (Maximum bei TA ≈ 500 . . . 550◦C und Buckel bei TA ≈ 650◦C). Rekristalli-
sation konnte in diesen Legierungen nach dem anwendungsnahen Kaltumformprozess erst
oberhalb ca. 600◦C/1h festgestellt werden (Abb. 6.18), wobei eine deutliche Entfestigung erst
ab 750◦C/1h auftritt (Abb. 6.20a). Aus Abb. 6.20a und 6.18 wird jedoch nicht deutlich, dass
bei den hohen Auslagerungstemperaturen ein Mischgefüge aus zwei Phasen vorliegt. Die
Existenz einer ausgeschiedenen χ-Phase wurde durch Röntgenbeugungsuntersuchungen an
Feilpulver des ausgelagerten Flachdrahtes (Abb. 6.18b) bereits in Abb. 6.16b nachgewiesen.
Der starke Anstieg des spezifischen elektrischen Widerstands oberhalb TA = 600◦C/1h
verdeutlicht, dass es sich nicht um eine Ausscheidung homogen im Korn verteilter inko-
härenter Partikel handelt, da davon ein Abfall des spezifischen elektrischen Widerstands
zu erwarten ist (Abb. 6.21a). Vielmehr liegt bei den hohen Auslagerungstemperaturen ein
Duplexgefüge von χ-Phase und γ-Austenit vor. Zum Nachweis dieses Gefüges konnte der
selektiv stärkere Ätzangriff am Mn-reichen, Ti- und Cr-verarmten Austenit genutzt werden.
Abb. 6.19 zeigt den Duplexcharakter des Gefüges (vgl. Abb. 6.18). Zur Überprüfung des
bevorzugten Angriffs an der austenitischen Phase wurden Röntgenbeugungsmessungen an
gefeiltem Pulver dieser Proben (Abb. 6.18 und 6.19) im Vergleich zu Feilpulver, das mit
Lösung C (Anhang D) behandelt wurde, durchgeführt. Am angeätzten Pulver konnte eine
relative Intensitätserhöhung der χ-Phase gegenüber dem Austenit festgestellt werden (siehe
Anhang G, Abb.G.1). Der Nachweis der χ-Phase als Kornfraktion im Gefüge wurde mittels
Elektronenbeugung im TEM erbracht (vgl. Kap. 6.4.4).
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Abbildung 6.20: Auswirkung der Auslagerungstemperatur auf die Vickershärte nach isothermer Glühung
(1 h) von umgeformten Flachdrahtproben (Tab.C.1 und C.2) ausgewählter DG-Legierungen. Vickershärte
(vgl. Kap. 4.1), gemessen an polierten Längsschliffen nach AnhangD. Gestrichelte Linie: Basissystem DG3
schematisch, vgl. Abb. 6.5; offene Quadrate: umgeformter Ausgangszustand, zum Vgl. bei TA = 25◦C einge-
fügt; volle Quadrate: ausgelagerte Proben (1 h). (Linien sind Orientierungshilfen.): (a) DG1 (η = 4, 07) und
DG2 (η = 4, 03), offene Dreiecke aufwärts: zusätzliche Testglühungen mit tA = 3 h, offene Kreise: Testglü-
hungen mit tA = 9h; (b) DG5 (η = 4, 09) analog zu (a), DG2 wie DG3 schematisch, offene Dreiecke abwärts:
zusätzliche Testglühungen mit tA = 2h, offene Dreiecke aufwärts: Testglühungen mit tA = 3 h.
Der Nachweis einer zweiten Ausscheidungsphase, die bei tieferen Auslagerungstempera-
turen auftritt, wie aus Abb. 6.20a geschlossen wurde, gelang bei den höher Ti-haltigen Legie-
rungen nicht eindeutig, da dieser Prozess durch die Ausscheidung der χ-Phase überdeckt
wird. Zudem sind kleine Ausscheidungen im nicht rekristallisierten Gefüge auch im TEM nur
schwer nachweisbar. Weitere Hinweise ergeben sich jedoch aus den Auslagerungsglühungen
bei TA ≈ 500 . . . 550◦C über längere Glühdauern, die einen weiteren Abfall des spezifischen
elektrischen Widerstands zur Folge haben (Abb. 6.21a). Während isothermer Glühungen bei
500, 550 und 600◦C (Tab. 6.2) wurde in-situ der Spannungsabfall an den umgeformten Proben
der Legierungen DG1 und 2 gemessen. Es zeigt sich, dass der Widerstand bei TA = 500◦C bis
zu 24 h Haltezeit ausschließlich sinkt, während bei 550◦C und 600◦C über der Haltezeit erst
ein Abfall des Widerstands, gefolgt von einem Anstieg des Widerstands auftritt (Abb.H.1).
Der Anstieg des Widerstands wird analog zu den Standardglühungen bei höheren Tempera-
turen (Abb. 6.21a) auf die Bildung der χ-Phase zurückgeführt. Wie im Anhang dargestellt
(Abb.H.1) ist bei 600◦C/24 h die Bildung der χ-Phase bereits dominant.
Härtemessungen an den Proben der isothermen Glühversuche (Abb.H.1, Tab. 6.2) verdeut-
lichen das auffällige Materialverhalten in Abhängigkeit von den Auslagerungsbedingungen
(siehe auch offene Symbole in Abb. 6.20a). Neben der Härtesteigerung im besagten Tempera-
turbereich lässt sich auch anhand der Entwicklung der Néeltemperatur ein Hinweis für Aus-
scheidung finden (Abb. 6.22a). Die Néeltemperatur steigt bei den Auslagerungstemperaturen
TA = 500
◦C/1 h bzw. 550◦C/1 h, d.h. bereits vor der Rekristallisation, stark an. Entspre-
chend der grundlegenden Abhängigkeit der Ordnungstemperatur im Basislegierungssystem
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(Kap. 2), sowie aufgrund der Wirkung weiterer Legierungselemente auf die Néeltemperatur
(siehe Tab. 6.1, sowie Kap. 2.1, 2.3.2, 6.1 und 6.3) kann eine derartige Erhöhung der Néel-
temperatur auf eine Abreicherung der Matrix an Ni sowie Ti und Al zurückgeführt werden.
Dieser Befund schließt die χ-Phase als mögliche Ursache für die Auslagerungscharakteristika
in diesem Temperaturbereich aus (Abb. 6.17) und befürwortet die Interpretation, dass eine
gewünschte Ni-reiche Phase bis TA = 600◦C/1h ausscheidet.
Analog zur Diskussion der Be-haltigen Legierungen ist der Anstieg von TN bei Auslagerung
oberhalb TA = 600◦C hauptsächlich auf Rekristallisation der austenitischen Matrix und nicht
auf die Ausscheidung der χ-Phase zurückzuführen. Über den Magnetismus der χ-Phase kann
keine genaue Aussage gemacht werden. Magnetisierungsmessungen (M(H), sowie M(T )) an
Proben der höchsten Auslagerungstemperaturen, d.h. gut ausgebildeter χ-Phase (Abb. 6.18a
und 6.19a), ergaben keinen Hinweis auf einen zweiten antiferromagnetischen (afm) oder
ferromagnetischen (fm) Beitrag im betrachteten Temperaturbereich. Es ist anzunehmen,
dass die χ-Phase paramagnetisch ist. Möglicherweise treten antiferromagnetische Ordnung
oder Spinglas-artige Ordnungsphänomene bei tieferen Temperaturen auf [Sum86].
Nach Auslagerungsglühungen im Bereich von 550 . . . 650◦C ist die TN-Bestimmung der
Proben sehr ungenau (siehe Fehlerbalken in Abb. 6.22). Zum einen treten bei den Glühungen
550◦C/9 h (DG2) bzw. 600◦C/1 h (DG1 und 2) im Bereich der beginnenden Rekristallisation
sehr breite Maxima in den M(T )-Messungen auf. Sie sind analog den Beobachtungen an den
Be-haltigen Legierungen (vgl. Kap. 6.3.1, Abb. 6.9a und 6.10) zu interpretieren, wobei jedoch
nur ein breites Maximum in M(T ) und nicht ein Plateau mit zwei deutlichen Flanken auf-
tritt. Zum anderen wird nach einstündiger Glühung im Bereich von TA = 600 . . . 700◦C ein
fm Untergrund beobachtet. Die Curietemperatur lässt sich anhand des Abfalls des fm Bei-
trages in den M(T )-Kurven auf TC ≤ 200 . . . 230 K (je nach TA) abschätzen, wobei der fm
Untergrund zu den Auslagerungstemperaturen hin verschwindet, bei denen sich das rekristal-
lisierte Mischgefüge aus χ-Phase und γ-Austenit ausbildet. Teilweise überlagerte der Abfall
des fm Anteils am Probenmoment bei TC das M(T )-Maximum des afm Anteils, sodass eine
genauere Bestimmung von TN nicht möglich war. Die Größe des fm Beitrages zum Probenmo-
ment ist jedoch effektiv klein, da er höchstens im Bereich des afm Anteils am Probenmoment
im Messfeld (µ0H = 1 T, vgl. Kap. 5.1.1) lag. Der schwache fm Anteil in den Proben der
höher Ti-haltigen Chargen, DG1 und 2, ist daher ein weiteres Indiz für die Ausscheidbarkeit
des Legierungssystems durch Bildung einer weiteren Phase im mittleren Auslagerungstem-
peraturbereich.
Tabelle 6.2: Vickershärte an umgeformten Flachdrahtproben der Chargen DG1 (Fe-23,5Mn-10,6Ni-8,3Cr-
2,5Ti-0,4Al-0,15Mo), η = 4, 07, und DG2 (Fe-23,5Mn-8Ni-8Cr-2,5Ti-0,4Al), η = 4, 03, nach isothermer Glü-
hung (24 h) entsprechend Abb.H.1. Gemessen an polierten Längsschliffen nach AnhangD, SD HV: absolute
Standardabweichung von zehn Einzelmessungen pro Probe.
Legierung DG1 DG2
TA/
◦C 500 550 600 500 550 600
HV 0,2 - 10 519 504 509 498 458 474
SD HV 5,01 7,99 5,49 4,79 3,35 1,58
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Abbildung 6.21: Auswirkung der Auslagerungstemperatur auf den spezifischen elektrischen Widerstand
nach isothermer Glühung (1 h) umgeformter Flachdrahtproben analog zu Abb. 6.20. Gestrichelte Linie: Basis-
system DG3 schematisch, vgl. Abb. 6.5; offene Quadrate: umgeformter Ausgangszustand; volle Quadrate:
ausgelagerte Proben (1 h). (Linien sind Orientierungshilfen.): (a) DG1 und DG2, offene Dreiecke aufwärts:
zusätzliche Testglühungen mit tA = 3 h, offene Kreise: Testglühungen mit tA = 9 h; (b) DG5 analog zu (a),
DG2 wie DG3 schematisch, offene Dreiecke abwärts: zusätzliche Testglühungen mit tA = 2h, offene Dreiecke
aufwärts: Testglühungen mit tA = 3h.
In Kap. 3.3 (Abb. 3.3e und d) wurde bereits gezeigt, dass durch das Absenken des Ti-
Gehaltes (DG5: Fe-25Mn-8Ni-8Cr-0,9Ti-0,5Al (m-%)) das Auftreten der χ-Phase im Aus-
gangszustand vor der Umformung metallurgisch unterbunden werden kann. So liegt die
Anfangshärte von DG5 bei d = 6 mm unter den Werten von DG1 und 2 (Abb 6.2). Die
Verfestigung durch Auslagerungsbehandlung ist deutlich geringer im Vergleich zu den höher
Ti-haltigen sowie den Be-haltigen Legierungen (Abb. 6.8a und 6.20b). Ein Einsetzen der
Rekristallisation ist bereits nach Auslagerung bei TA = 600◦C/1 h im Gefüge feststell-
bar, wobei diese hinsichtlich der Korngrößenverteilung inhomogener abläuft (Abb. 6.23).
Aus den Ergebnissen der Vickershärte über der Auslagerungstemperatur ist kein Beitrag
durch Ausscheidung der χ-Phase bei höheren Temperaturen zu erkennen. Dass sie dennoch
stattfindet, wenn auch in deutlich geringerem Maße, zeigt sich am spezifischen elektrischen
Widerstand (Abb. 6.21), sowie den hellen Ausscheidungen in Abb. 6.23b. Dementsprechend
kann mit der optimierten Zusammensetzung von DG5 (Fe-25Mn-8Ni-8Cr-0,9T-0,5Al) bis
TA = 600
◦C die χ-Phase praktisch verhindert werden. Die geringere Verfestigungsneigung
ist mit Federanwendungen zwar nur begrenzt vereinbar. Sie bleibt aber im Temperaturbe-
reich bis TA = 625◦C in einem vertretbaren Rahmen.
Im Vergleich der Ergebnisse zu den unterschiedlichen Auslagerungszuständen (Abb. 6.20b-
6.22b) der Legierungen DG2 und DG5 wird deutlich, dass letztere deutlich träger und weni-
ger ausgeprägt im Auslagerungsverhalten ist. Da in DG5 der Anteil an Ti und Al von ca.
3,7 at.-% auf ca. 2,1 at.-% gesenkt wurde, ist dies auch zu erwarten. Um die austenitische
Matrix auch bei der Auslagerung gegen starke χ-Phasenbildung zu stabilisieren, ist eine
solch drastische Änderung der Legierungszusätze jedoch erfolgreich. Durch die stärkere Ent-
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Abbildung 6.22: Auswirkung der Auslagerungstemperatur auf die Néeltemperatur, TZFCN (TA) (aus VSM-
Messungen), nach isothermer Glühung (1 h) umgeformter Flachdrahtproben analog zu Abb. 6.20 und 6.21.
Gestrichelte Linie: Basissystem DG3 schematisch, vgl. Abb. 6.5; offene Quadrate: umgeformter Ausgangs-
zustand; volle Quadrate: ausgelagerte Proben (1 h). Querbalken: Fehlerabschätzung der TZFCN -Bestimmung,
siehe Text (Linien sind Orientierungshilfen.): (a) DG1 und DG2, offene Dreiecke: zusätzliche Testglühungen
mit tA = 3h, offene Kreise: Testglühungen mit tA = 9h; (b) DG5 analog zu (a), DG2 wie DG3 schematisch,
offene Dreiecke abwärts: zusätzliche Testglühungen mit tA = 2h, offene Dreiecke aufwärts: Testglühungen
mit tA = 3 h.
festigung und die parallel ablaufende schwächer ausgeprägte Ausscheidungsreaktion bei den
unterschiedlichen Auslagerungstemperaturen, sind die Kurvenverläufe sinkender Festigkeit
bzw. steigender Néeltemperatur über der Auslagerungstemperatur weniger markant als bei
den Be-haltigen AF-Legierungen sowie den höher Ti-haltigen Legierungen. Diese Eigenschaft
ist für die Prozesskontrolle bei der Herstellung von Federelementen als positiv anzusehen.
Die in Abb. 6.23a benannten Ausscheidungen geringerer mittlerer Ordnungszahl, sind an
Proben, die bei TA = 625◦C ausgelagert wurden, bereits im REM gut auflösbar (Abb. 6.24).
EDX-Untersuchungen geben erste qualitative Hinweise auf eine Anreicherung von Ni, Ti
und Al im Bereich dieser Ausscheidungen. Aufgrund dieser Voruntersuchungen wurden von
diesen Auslagerungszuständen Proben für eine genauere Analyse der Ausscheidungen im
TEM (Kap. 6.4.4) präpariert (Anhang D.4).
Auch bei DG5 verursachen die Ausscheidungen einen fm Untergrund, der eine genaue
Bestimmung von TN behindert (siehe Fehlerbalken in Abb. 6.22b). Es wurde überprüft, dass
die Untergrundmagnetisierung ein Volumeneffekt und kein Effekt eines Oberflächenoxids
bzw. einer Randschicht ist. Wiederholte M(H)-Messungen zweier Proben, nachdem die Pro-
benoberflächen bis auf ca. 10% Masseverlust der Probe abgeschliffen wurden, ergaben keine
deutliche Änderung und in der Tendenz sogar eine leichte Erhöhung der spezifischen Pro-
benmagnetisierung. Die Curietemperatur kann ebenfalls nur abgeschätzt werden. Sie ist bei
TA = 600
◦C/1 h noch unter 200 K. Bei TA = 600◦C/3 h und TA = 625◦C/2 h liegt sie im
Bereich von 240 K. Jedoch reicht die Überlagerung bei Messungen im Feld bis in den Bereich
von TN hinein, sodass das afm M(T )-Maximum bei TN nur noch als Buckel in einer sonst
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Abbildung 6.23: REM-Gefügeaufnahmen (BSE-Kontrast) an Längsschliffen ausgelagerter Flachdrähte
(Tab.C.2, η = 4, 09) der Charge DG5 (Fe-25Mn-8Ni-8Cr-0,9Ti-0,5Al (m-%)), poliert nach Anhang D:
(a) TA = 600◦C/1 h, beginnende Rekristallisation mit nicht rekristallisierten Bereichen, dunkle Punkte
in rekristallisierten Körnern weisen auf Ausscheidungen mit geringerer mittlerer Ordnungszahl hin.; (b)
TA = 675◦C/1 h, fast vollständig rekristallisiertes Gefüge mit inhomogener Korngrößenverteilung, helle In-
seln in den Körnern und an Korngrenzen sind Ausscheidungen der χ-Phase.
monoton fallenden Probenmagnetisierung über der Temperatur festgestellt werden kann.
Wie in Abb. 6.10 gezeigt wurde, ist das durch den AFM verursachte M(TN)-Maximum im
betrachteten Temperaturbereich nur durch wenige Prozent Änderung der Gesamtmagnetisie-
rung der afm Probe im Feld gekennzeichnet. Die relative Abnahme einer fm Magnetisierung
in der Nähe von TC ist hingegen sehr stark. Daher ist der Einfluss auf die TN-Bestimmung
sehr groß. Dennoch ist der ferromagnetische Anteil am Moment der hauptsächlich antiferro-
magnetischen Probe im Feld nur wenige Prozent, solange der Einfluss des M(TN)-Maximums
in der Messung noch feststellbar ist.
Die überlagerten Prozesse einsetzender Rekristallisation und einer Ni-, Al- und Ti-angerei-
cherten Ausscheidungsphase bewirken die höchsten Néeltemperaturen (nahe Raumtempe-
ratur) bei TA = 600 . . . 625◦C. Diese Auslagerungstemperaturen liegen gleichzeitig im Bereich
technisch relevanter Setzbehandlungen von mechanischen Federn ([Mül77], vgl. Kap. 6.3.1).
6.4.4 Analyse des Auslagerungsverhaltens im
Transmissionselektronenmikroskop
Durch Transmissionselektronenmikroskopie (TEM) an ausgewählten Proben kann die Inter-
pretation des Auslagerungsverhaltens auf Basis der physikalischen Charakterisierung unter-
stützt und erweitert werden. Das Erscheinungsbild des Duplexgefüges der höher Ti-haltigen
Legierungen (Abb. 6.25) erlaubt eine bessere Auflösung der bereits benannten Phasen (vgl.
Abb. 6.18 und 6.19). Die kubisch komplexe χ-Phase weist scharfe bandartige Strukturen
auf. Sie werden als Wachstumsfehler interpretiert, die für diese Phase charakteristisch
sind [Pro95, Red04]. Die durch die Überlagerung mit der austenitischen Phase schwierigen
Befunde (XRD, REM/EDX vgl. Kap. 6.4.2) über diese Sekundärphase konnten durch Elek-
tronenbeugung im TEM bestätigt werden (Abb. F.5).
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Abbildung 6.24: REM-Gefügeaufnahmen (BSE-Kontrast) an Längsschliffen ausgelagerter Flachdrähte
(Tab.C.2, η = 4, 09) der Charge DG5 (Fe-25Mn-8Ni-8Cr-0,9Ti-0,5Al (m-%)), poliert nach AnhangD. Teil-
rekristallisierte Gefüge. Der Phasenkontrast zeigt deutlich dunkle Ausscheidungen in der austenitischen
Matrix, die auf geringere Dichte hinweisen. Helle Bereiche in Körnern und an Korngrenzen sind χ-Phase:
(a) TA = 625◦C/1 h; (b) TA = 625◦C/2 h.
Die Austenitkörner in Abb. 6.25 zeigen auffällige streifenartige Strukturen, die als lokale
Entmischungen interpretiert werden. Im Vergleich zu den breiten Biegelinien in anderen
sonst unstrukturierten Körnen (z.B. in Abb. 6.25a), die von weitreichenderen Spannungen
in der Probe verursacht werden, stellen die streifenartigen Strukturen einen Spannungs-
kontrast dar, der von der lokalen Entmischung stammt. Massenabsorptionskontrast spielt
bei dieser Kontrastentstehung keine oder eine untergeordnete Rolle, da bei unterschied-
lichen Kippwinkeln der Probe zum einfallenden Elektronenstrahl deutliche Veränderungen
in diesen Strukturen sichtbar werden, aber kein Wandern der dunklen Bereiche, wie es
bei Biegelinien typisch ist (Abb. F.6). Aufgrund des unterschiedlichen Erscheinungsbildes
der Entmischungszonen bei Veränderung des Kippwinkels lässt sich auf deren Morphologie
schließen. Die Befunde sprechen eher für stäbchen- oder schlauchförmige als für flächige
Entmischungsbereiche (Abb. F.6). Durch Elektronenbeugung an Austenitkörnern konnte in
deutlicher Form nur die γ-Phase festgestellt werden. Jedoch wurden bei deutlichem Kon-
trast der Streifenstrukturen (Abb. 6.26a) schwache Satellitenmaxima neben den Hauptref-
lexen der γ-Phase festgestellt (Abb. 6.26). In Verbindung mit den folgenden Ergebnissen zur
Legierung DG5 werden diese Entmischungszonen als Vorstufe für die Ausscheidung einer krz
α-Phase interpretiert. Die vermessenen Gitterabstände der Satelliten-Reflexe aus Abb. 6.26b
sind zu denen der Austenitkörner verschoben, wie u.a. in Tab. F.1) aufgelistet ist. Sie kön-
nen neben den Hauptreflexen des Austenits als kubisch raumzentriert indiziert (Abb. 6.27)
werden. Die elliptische Form der Satellitenreflexe (Abb. 6.26b und Abb. 6.27b) im reziproken
Raum [Wil96] stimmt mit der Interpretation stäbchenförmiger Entmischungszonen überein
(Abb. F.6). Ohne diese Auslagerungseffekte abschließend aufzuklären, liefern die Befunde
eine Entmischung des Austenits mit teilweiser krz Nahordnung als mögliche Erklärung.
Auch wenn nach wie vor die χ-Phase während der Auslagerung oberhalb von TA = 600◦C
auftritt, zeigt die Ti-reduzierte Legierungsvariante ein deutlich unterschiedliches Auslage-
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(a) (b)
Abbildung 6.25: TEM-BF-Aufnahmen an ausgelagerten/rekristallisierten Flachdrahtproben, präpariert
nach AnhangD.4: (a) DG1 (Fe-23,5Mn-10,6Ni-8,3Cr-2,5Ti-0,4Al-0,15Mo), η = 4, 07, TA = 750◦C/1 h; (b)
DG2 (Fe-23,5Mn-8Ni-8Cr-2,5Ti-0,4Al), η = 4, 03, TA = 700◦C/1 h. Die beiden Phasen des Duplexgefüges
(vgl. Abb. 6.18 und 6.19) sind in den Bildern gekennzeichnet. Für die χ-Phase sind die Wachstumsfehler
(scharfe bandartige Strukturen im Korn [Pro95, Red04]) charakteristisch. (Zusammenarbeit mit C. Mickel,
IFW Dresden)
rungsverhalten (Kap. 6.4.3). Zu den bereits diskutierten Phasen treten kugelförmige Aus-
scheidungen mit deutlich erhöhten Ni-, Al- und Ti-Gehalten auf (Abb. 6.28a). Mit Ausschei-
dungen (Abb. 6.22b), die den Gehalt der Zusatzelemente (Al, Ti) und v.a. von Ni in der
Matrix senken (vgl. Abb. 2.3), kann die Néeltemperatur effektiv beeinflusst werden. Zusam-
men mit den diskutierten Entmischungen im Austenit (Abb. 6.26 und 6.27) lässt sich auf
diese Weise das komplexe Auslagerungsverhalten deuten, denn sowohl der Abfall des spezi-
fischen elektrischen Widerstands (Abb. 6.21 und H.1), als auch der Anstieg der Vickershärte
(Abb. 6.20a) und der Néeltemperatur (Abb. 6.22) bei mittleren TA lassen sich durch solche
Ausscheidungen bzw. Entmischungen erklären.
In der optimierten Legierung (DG5, besonders Abb. 6.20b) sind diese Effekte aufgrund
der etwas früher einsetzenden Rekristallisation sowie des über den unterschiedlichen Aus-
lagerungstemperaturen kontinuierlicheren Auslagerungsregimes weniger deutlich. Zudem ist
hier der summarische Gehalt an Ti und Al gesenkt, weshalb mit trägerer Ausscheidung und
weniger Verfestigung zu rechnen ist. Mittels STEM-EDX konnte eine ungefähre Zusammen-
setzung der Ni-, Al und Ti-reichen Ausscheidungsphase bestimmt werden (Abb. 6.29). Unter-
suchungen an den Ausscheidungen ergaben häufig nur Beugungsbilder, die zur austenitischen
Matrix (Abb. F.7) passen. Eine erwartete Ni-reiche kfz Auscheidungsphase mit Tendenz zur
L12-Ordnung konnte nicht nachgewiesen werden (vgl. Kap. 2.4.2). Das Auftreten solcher Ent-
mischungsphasen kann jedoch nicht ausgeschlossen werden, da eine mögliche γ′−Ni3(Ti, Al)-
Phase fast den gleichen Gitterparameter (a = 3, 599Å [PDF85]) wie der Austenit aufweist
und Überstrukturreflexe aufgrund von Nichtstöchiometrie und reduzierter Ordnung kaum
nachweisbar sind. Entsprechend den in der Legierung DG1 beobachteten Entmischungen,
die auf lokal krz Atomanordnung hinweisen (Abb. 6.26 und 6.27), konnte an der Ausschei-
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(a) (b)
Abbildung 6.26: TEM-Untersuchung an einem Austenitkorn mit Entmischungszonen, DG1 (Fe-23,5Mn-
10,6Ni-8,3Cr-2,5Ti-0,4Al-0,15Mo), η = 4, 07, TA = 750◦C/1 h, präpariert nach Anhang D.4: (a) BF-
Aufnahme; (b) zugehöriges Beugungsbild (ND). Im Beugungsbild sind Satelliten-Reflexe zu erkennen. (Zu-
sammenarbeit mit C. Mickel (IFW Dresden))
dungsphase in der optimierten Legierung (DG5) die krz A2-Struktur nachgewiesen werden
(Abb. 6.30). Der Gitterparameter zur Indizierung, a = 3, 00Å, stimmt mit dem berech-
neten Gitterparameter überein (siehe Abb. 6.29 und Tab. F.1). Das Auftreten dieser α-Phase
mit relativ großem Gitterparameter und erhöhter Konzentration großer Ti- und Al-Atome,
lässt eine Verbindung zu geordneten B2-Phasen vermuten, die in den binären Randsystemen
Fe-Al, Fe-Ti, Ni-Al (Ni-Mn, Ni-Ti) auftreten. Weiterhin ist diese Ausscheidungsphase sehr
wahrscheinlich für den schwachen ferromagnetischen Untergrund der untersuchten Be-freien
Legierungen im mittleren Auslagerungstemperaturbereich verantwortlich. Genauere verglei-
chende Aussagen zum Magnetismus dieser Ausscheidungen können auch aufgrund fehlender
Kenndaten für solche mehrkomponentigen Phasen in der Literatur nicht gemacht werden.
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(a) (b)
Abbildung 6.27: Auswertung des Beugungsbildes von Abb. 6.26b mit ELDISCA von Dr. J. Thomas (IFW
Dresden): (a) Indizierung der austenitischen Matrix, Zonenachse: [011], a = 3, 67 Å, A1-(Cu)-Struktur-
typ; (b) Indizierung der Satellitenmaxima mit A2-(W)-Strukturtyp, Darstellung für Zonenachse: [011], mit
a = 3, 00 Å. Orientierungsbeziehung zur austenitischen Matrix im Bild aufgeführt.
(a) (b)
Abbildung 6.28: TEM-BF-Aufnahmen an ausgelagerten Flachdrahtproben (Tab.C.2, η = 4, 09) der Charge
DG5 (Fe-25Mn-8Ni-8Cr-0,9Ti-0,5Al (m-%)), präpariert nach AnhangD.4: (a) TA = 625◦C/1 h, im markier-
ten Quadrat STEM-EDX-Messung, Einschübe zeigen relative Konzentrationsänderungen (K-Strahlung) der
Ni-, Ti, und Al-reichen Ausscheidungen; (b) TA = 625◦C/2 h, Kennzeichnung der markanten Gefügebestand-
teile. (Zusammenarbeit mit C. Mickel (IFW Dresden))
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(a)
Ele- Sollkonz. EDX1 EDX2 EDX3
ment DG5 γ-Phase χ-Phase α-Phase
[at.-%] [at.-%] [at.-%] [at.-%]
Fe-K 56,9 58,5 52,6 30,0
Mn-K 25,1 25,2 25,4 18,5
Ni-K 7,5 6,4 2,9 29,0
Cr-K 8,5 8,4 12,3 4,26
Ti-K 1,0 0,2 4,7 7,2
Al-K 1,0 0,7 2,1 11,0
(b)
Abbildung 6.29: STEM-EDX-Analyse der Phasenzusammensetzung an ausgelagertem Flachdraht
(Tab.C.2, η = 4, 09) der Charge DG5 (Fe-25Mn-8Ni-8Cr-0,9Ti-0,5Al (m-%)), TA = 625◦C/1 h, präpariert
nach AnhangD.4: (a) STEM-DF-Aufnahme des untersuchten Probenbereichs, Lage/Zuordnung der unter-
schiedlichen EDX-Punktanalysen im Bild; (b) Halbquantitativer Vergleich der Zusammensetzungen zwischen
γ-, χ- und α-Phase gegenüber der Sollzusammensetzung der Legierung.
(a) (b)
Abbildung 6.30: Identifikation der Ausscheidungsphase an ausgelagertem Flachdraht (Tab.C.2, η = 4, 09)
der Charge DG5 (Fe-25Mn-8Ni-8Cr-0,9Ti-0,5Al (m-%)), TA = 625◦C/1 h, präpariert nach Anhang D.4:
(a) TEM-BF-Aufnahme einer Ausscheidung in Kontrastlage, der Einschub zeigt das zugehörige ND-
Beugungsbild (Zusammenarbeit mit C. Mickel, IFW Dresden); (b) Indizierung des Beugungsbildes als krz





Die messtechnische Darstellung elastischer Kompensationseigenschaften um Raumtempe-
ratur stellt eine große Herausforderung dar. Die anlagentechnische Voraussetzung, dass kon-
tinuierlich von unterhalb bis oberhalb Raumtemperatur gemessen werden kann, ist selten
in Standardausrüstungen von Messapparaturen vorhanden. Eine Ausnahme bildet hier die
Dynamisch-Mechanische Analyse (DMA). DMA-Messsysteme sind eher auf die Polymer-
charakterisierung und weniger auf Metalle spezialisiert. Das größte Problem stellt jedoch die
E-Modul-Messung dar. Elastische Kompensation bedeutet im Sinne einer Änderung ∆E(T ),
’Nichts’ zu messen. Das Messen an der technischen Auflösungsgrenze der Messgeräte führt
dazu, dass zufällige, systematische und probenbedingte Einflüsse die Qualität und die Ge-
nauigkeit der Messung im Kompensationsbereich massiv beeinträchtigen.
In der Vergangenheit wurde häufig die Resonanzfrequenz eines Probenstabes und deren
Änderung über der Temperatur zur Messung der E(T )-Charakteristik verwendet [Mül77].
Messgeräte, die dieses Verfahren nutzen, liefern prinzipiell eine hohe Auflösung, können heute
jedoch nicht mehr verfügbar gemacht werden. Zudem sind die notwendigen/verwendeten
Probendimensionen in den Vorarbeiten zu den Be-haltigen Legierungen [Mül77] weit ober-
halb der in dieser Arbeit untersuchten Flachdrahtproben. Feinstdraht für Unruhfedern ist
nochmals eine Größenordnung dünner und schmaler.
Ein Nachteil der Resonanzverfahren liegt in der Praxisferne des Messmodus (sehr hohe
Frequenzen, kleinste Dehnungen). Mittels DMA kann auch in 3-Punkt-Biegung gemessen
werden. Der so erzeugte Lastfall liegt näher am tatsächlichen Belastungszustand einer Unruh-
Spiralfeder.







≈ TKE = ∆E
0◦C
E0◦C ·∆T
= −2 . . .− 1 · 10−5 1
K
(7.1)
Entsprechende Werte für den technischen Temperaturkoeffizienten im Kompensationsbereich
(TKE) lassen sich bspw. aus der Arbeit von Müller [Mül77] ableiten, wobei die dort verwen-
dete Herleitung aus der Kompensationsbedingung für die Resonanzfrequenz folgt. Demzu-
folge müsste die relative Genauigkeit der E(T )-Messung mindestens in der Größenordnung
10−6 K−1 liegen, um eine optimale Charakterisierung der Kompensationseigenschaften zu
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gewährleisten (d.h. ca. ±0, 2 MPa Messgenauigkeit im Interval von 1 K für die untersuchten
Legierungen).
Die verwendeten DMA-Geräte erreichen nicht die genannte optimale Auflösung, die eine
messtechnische Darstellung der gewünschten Kompensationseigenschaften von Punkt zu
Punkt ermöglichen würde. Sie sind jedoch in der Lage, das Plateau eines eingestellten Kom-
pensationsbereiches im Gegensatz zum unkompensierten, anomalen E(T )-Verlauf messtech-
nisch zu erfassen (vgl. Abb. 2.13). Daher erlauben sie eine hinreichende Charakterisierung
der eingestellten Kompensationseigenschaften, um anhand der gewonnenen Ergebnisse im
Rahmen der maßstabsvergrößerten Labortechnologie (vgl. Kap. 3) Werkstoffzustände vor-
zuschlagen, die in der Praxis auf ihre Eignung untersucht werden können. Es darf zudem
bezweifelt werden, ob der Idealwert des TKE entsprechend Gleichung 7.1 in technischen
Systemen der Präzisionsmechanik erreicht werden muss. Sowohl die Temperatur- als auch
die Magnetfeldempfindlichkeit einer mechanischen Uhr sind Eigenschaften des Gesamtsys-
tems. Betrachtet man jedoch nur die Spiralfeder, so ist es im Prinzip richtig, dass der TKE
negativ und im Betrag gleich dem Temperaturkoeffizienten, α, sein sollte, der z.B. für die
FeMnNiCrBe-Legierungen ca. 1, 3 · 10−5 K−1 beträgt [Mül77]. Entsprechende Formeln für
diese Abschätzung wurden dem aktuellen Katalog der Firma Precision Engineering AG
[PRE11a] entnommen.
Zwei DMA-Geräte wurden im Rahmen dieser Arbeit eingesetzt: Ein DMA Q800 der Fa.
TA Instruments, das bei Auftragsmessungen an das Leibniz-Institut für Polymerforschung
(IPF) Dresden, Dr. R. Häßler, verwendet wurde und über eine E-Modul-Auflösung (Punkt zu
Punkt) von ca. ±180 MPa (z.B. 3-Punkt-Biegung, 50 mm Auflagerabstand, 200 µm Ampli-
tude, Belastungsfrequenz i.d.R. 1 Hz) verfügt, und ein DMA 242 C der Fa. Netzsch am IFW
Dresden mit einer E-Modul-Auflösung (Punkt zu Punkt) von ca. ±40 MPa bei 3-Punkt-
Biegung (10 mm Auflagerabstand, 40 µm Amplitude, Belastungsfrequenz i.d.R. 1 Hz). Die
Fehlerabschätzungen wurden auf Basis der für die Geräte angegebenen Auflösungsgrenzen
durchgeführt [TA 11, NET08]. Daraus folgt für E(T )-Messungen, die an diesen Geräten
durchgeführt wurden, dass eine Auswertung hinsichtlich der Kompensationseigenschaften
nur in Form geglätter Kurven und in linearer Näherung über größere ∆T -Bereiche erfolgen
kann und ungenau ist. Zudem ist die Qualität von Messungen an der Auflösungsgrenze eines
Gerätes grundsätzlich sehr störanfällig. Die Ergebnisse können demnach als Vorversuche zur
Qualifizierung der Élinvareigenschaften in mechanischen Systemen unter Realbedingungen
betrachtet werden. Im ungünstigsten Fall kann mit den verwendeten DMA-Methoden min-
destens ein Kompensationsbereich mit einem Abfall des E-Moduls 0 < |TKE| < 1 · 10−4
über einem Temperaturintervall ∆T = 4 . . . 18 K relativ zu einem Bezugswert festgestellt
werden. Der Absolutfehler der E-Modul-Bestimmung kann dabei größer sein und ist haupt-
sächlich von der Einheitlichkeit der Probengeometrie und deren Bestimmung bzw. auch von
nicht quantifizierbaren Defekten wie Kantenrissen, die den effektiven Querschnitt schwächen,
abhängig. Dieser Absolutfehler hat jedoch keine Auswirkungen auf die relative Änderung der
gemessenen Probensteifigkeit über der Temperatur. Die Messkurven des Speichermoduls,
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E ′(T ), werden im Folgenden geglättet und auf einen Referenzmodulwert (E ′0◦C) normiert
dargestellt.
7.1 Kompensationseigenschaften der Be-legierten
Varianten
Die dynamisch-mechanische Charakterisierung der ausgelagerten Drahtproben zeigt, wie
sich die fertigungsnahe Prozessierung (Kap. 2.6 und 3) des Flachdrahtes auf den E-Modul-
Temperaturgang auswirkt. Entgegen den Entwicklungsansätzen und Darstellungen frühe-
rer Arbeiten [Mül77] hat Kap. 6.3 gezeigt, dass im Bereich der typischen Setztemperaturen
kein Gefüge mehr vorliegt, das hauptsächlich durch Kaltverfestigung und Ausscheidungs-
härtung bestimmt ist. Zum Erreichen von Kompensationseigenschaften ist ein solcher Mate-
rialzustand allerdings auch nicht wünschenswert, wie Abb. 7.1a zu entnehmen ist. Bis zum
Einsetzen teilweiser Rekristallisation zeigen die Proben keinen ∆E-Effekt im Bereich der
Néeltemperatur. Demnach sind selbst im Auslagerungstemperaturbereich, in dem bereits
starke Erholung und fortgeschrittene weniger stark verfestigende Ausscheidung ablaufen,
die magnetoelastsichen Effekte durch den umgeformt, ausgelagerten Materialzustand und
die damit verbundenen inneren Spannungen unterbunden. Erst im Temperaturbereich einset-
zender Rekristallisation sind deutliche und dann jedoch stark überschwingende ∆E-Effekte
messbar. Dieser Befund hat wichtige Konsequenzen:
• Erst beginnende Rekristallisation setzt die zu nutzenden ∆E-Effekte frei, wobei dieser
Prozess schnell zum ’natürlichen’ Zustand eines überschwingenden E(T )-Verhaltens
im Bereich der Néeltemperatur führt (Abb. 7.1, 7.2b, vgl. Abb. 2.13).
• Das Verschwinden der ∆E-Effekte vor der Rekristallisation bestätigt, wie stark die
Kaltumformung die magnetisch bestimmten Eigenschaften verändert (vgl. Kap. 5 und
6.1).
• Als Konsequenz der Druckabhängigkeit der magnetischen Eigenschaften von ’(Él-)-
Invarlegierungen’ (Kap. 2.3.2, Abb. 2.6b) zeigt sich, dass das Auftreten der ∆E-Effekte
von inneren Spannungen unterbunden wird. Sofern näherungsweise eine Äquivalenz von
äußerer Last und inneren Spannungen vorausgesetzt wird, bedeutet dies auch, dass die
∆E-Effekte lastabhängig sind. Demnach muss auch der eingestellte Kompensationsbe-
reich des E-Moduls als lastabhängig angesehen werden.
Ein Vergleich von Abb. 7.1a mit den Ergebnissen der Gefüge-Eigenschaftscharakterisierung
über der Auslagerungstemperatur in Kap. 6.3 zeigt, dass der Übergang zum anomalen,
magneto-elastischen E(T )-Verhalten erst durch Rekristallisation erfolgt. Eine Möglichkeit
beim vorliegenden umgeformten Materialzustand zu einem Kompensationsbereich mit nied-
rigem TKE zu gelangen besteht demzufolge nur darin, einen mikrostrukturell inhomogenen
Zustand einzustellen, der als weitestgehend ausgelagert und teilrekristallisiert bezeichnet
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werden kann. Dies wird bestätigt durch Abb. 7.1b (TA = 575◦C/1 h) mit einem deutli-
chen Bereich eines näherungsweise konstanten und niedrigen TKE. Das Gefüge ist bzgl.
seiner afm Eigenschaften inhomogen (vgl. Kap. 5) bzw. besitzt aufgrund innerer Spannun-
gen und des Übergangszustands mit noch verformten und schon rekristallisierten Gefügean-
teilen ein Spektrum von Néeltemperaturen (vgl. Abb. 6.10 und 6.9). Das Einstellen einer
solchen Mikrostruktur stellt demzufolge ein Mittel dar, den im umgeformten Zustand unter-
drückten und im ’natürlichen’ (geglühten) Zustand schroff überschwingenden ∆E-Effekt für
echte Kompensation zu nutzen. Dieser Ansatz stellt allerdings hohe Ansprüche an zukünftige
Anwendungen, da ein solcher Zustand äußerst schwierig genau einzustellen ist.
(a) (b)
Abbildung 7.1: Ausgewählte DMA-Messungen (TA Instruments Q800, Dr. R. Häßler, IPF Dresden) an aus-
gelagerten Flachdrähten (η = 4, 08) der Charge AF5/2, Fe-23,30Mn-7,80Ni-8,05Cr-0,88Be (m-%). Zuordnung
der Auslagerungstemperatur sowie der bestimmten Néeltemperatur im Bild. Die horizontalen Fehlerbalken
geben die Breite des gefügebedingten Spektrums der Néeltemperatur an (vgl. Abb. 6.9b): (a) Messungen
für 0, 5 h Auslagerungsdauer, im Messmodus einarmige Biegung; (b) Auswahl aus (a) und Vergleich mit der
Messung einer ausgelagerten Flachdrahtprobe bei TA = 575◦C/1 h, gemessen im Modus 3-Punkt-Biegung
(siehe Abb. 7.2a, 50 mm Auflagerabstand, 200 µm Amplitude), bei den TKE-Werten sind die Temperatur-
intervalle der linearen Anpassung angegeben.
Grundsätzlich liegen die erreichten Néeltemperaturen und potenziellen Kompensationsbe-
reiche der untersuchten Be-haltigen Chargen für eine Raumtemperaturanwendung zu hoch.
Weitere Zusätze zu diesen bereits 5-komponentigen Legierungen (FeMnNiCrBe) erlauben
Verbesserungen der Kompensationseigenschaften (Abb. 7.2b).
Der Vergleich mit DMA-Ergebnissen der rekristallisierten Proben des Basissystems, Fe-
24Mn-7Ni-8Cr (DG3), in Abb. 7.2b (siehe auch [Kra09]) verdeutlicht die Wirkung der bisher
dargestellten metallurgischen und thermo-mechanischen Maßnahmen zur Untersuchung bzw.
Einstellung der technischen afm Élinvarlegierungen. Wenn die bei TA = 750◦C/1 h rekris-
tallisierte Probe (DG3, Abb. 6.7b) als Referenz genommen wird, zeigt sich, dass bereits
beim Übergang zu dem sehr feinkörnig rekristallisierten Gefüge bei TA = 600◦C/1 h (DG3,
Abb. 6.7a) eine Abnahme der ausgeprägten E-Modul-Anomalie bei der Néeltemperatur
stattfindet. Dennoch zeigt ein spannungsarmes, rekristallisiertes Gefüge immer das Über-
schwingen des E-Moduls, wodurch keine Kompensation erreicht wird (vgl. Abb. 7.1 und
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(a) (b)
Abbildung 7.2: Ausgewählte DMA-Messungen (TA Instruments Q800, Dr. R. Häßler, IPF Dresden): (a)
Messaufbau für 3-Punkt-Biegung (50 mm Auflagerabstand) im TA Instruments DMA Q800; (b) DMA-
Messung im Zugmodus an ausgelagertem Feinstdraht (Federband t ≈ 34 µm) an einer optimierten Be-
haltigen Variante (rot: AF18) mit sehr gutem aber beschränktem Kompensationsbereich. Beim TKE-Wert
ist das Temperaturintervall der linearen Anpassung angegeben. Zum Vergleich sind DMA-Messkurven (ein-
armige Biegung) an rekristallisierten Flachdrähten (η = 4, 01) des Basissystems, DG3 (Fe-24Mn-7Ni-8Cr
(m-%)), gezeigt (vgl. Kap. 6.2 und [Kra09]).
Kap. 6.3). Analog zur Diskussion zu Abb. 7.1 führt ein vollständig ausgeschiedenes und v.a.
gemischtes Gefüge mit rekristallisierten und verformten, noch nicht rekristallisierten Berei-
chen zu einer Abflachung der E-Modulanomalie und eröffnet auf diese Weise ein Fenster
zur Einstellung eines temperaturkompensierten Bereiches. Jedoch ist auch bei der Weiter-
entwicklung, AF18, in Abb. 7.2b (vgl. Abb. 7.1), der Kompensationsbereich im Vergleich zur
Breite der Anomalie im Basissystem (DG3) stark verkleinert. Der erreichte TKE um Raum-
temperatur ist sehr gut. Die zusätzlichen Effekte durch Addition weiterer Elemente in der
Legierung AF18 sind jedoch nicht abschließend untersucht und stellen lediglich einen Anstoß
für weitere Arbeiten dar.
7.2 Kompensationseigenschaften der Be-freien
Varianten
Die Versuchsschmelzen mit höherem Ti-Gehalt (DG1 und DG2), deren ausgelagert rekris-
tallisiertes Gefüge stark von der χ-Phasenbildung geprägt ist, liefern bereits vielverspre-
chende Ergebnisse, die zeigen, dass unter den angewandten Prozessierungsschritten ähnliche
Kompensationseigenschaften wie in den Be-haltigen Legierungen erreichbar sind (Abb. 7.3a).
Die Legierung DG1 erreicht einen kleinen Bereich mit deutlich vermindertem E-Modul-
Temperaturgang, der jedoch entsprechend den höheren Ni-Gehalten und den damit einherge-
henden niedrigeren TN bei ca. −15◦C liegt. Die Legierung DG2 zeigt ganz ähnliche Kompen-




Abbildung 7.3: Ausgewählte DMA-Messungen (TA Instruments Q800, Dr. R. Häßler, IPF Dresden) an
ausgelagerten Flachdrähten der Be-freien Legierungen. Zuordnung der Auslagerungstemperatur sowie der
bestimmten Néeltemperatur im Bild. Die horizontalen Fehlerbalken geben die Bestimmungsungenauigkeit
der Néeltemperatur an (vgl. Abb. 6.22). Bei den TKE-Werten sind die Temperaturintervalle der linearen An-
passung angegeben: (a) DG1 (Fe-23,5Mn-10,6Ni-8,3Cr-2,5Ti-0,4Al (m-%), η = 4, 07) und DG2 (Fe-23,5Mn-
8Ni-8Cr-2,5Ti-0,4Al (m-%), η = 4, 03), gemessen in einarmiger Biegung; (b) DG5 (Fe-25Mn-8Ni-8Cr-0,9Ti-
0,5Al (m-%), η = 4, 09), gemessen in 3-Punkt-Biegung (siehe Abb. 7.2a, 50 mm Auflagerabstand, 200 µm
Amplitude).
senen Proben liegen höher, wodurch das bereits beschriebene rekristallisierte Duplexgefüge
von χ-Phase und Austenit vorliegt (vgl. Kap. 6.4.3 und 6.4.4). Bei diesen Legierungen wird
die Tendenz zum Überschwingen des E-Moduls an der Néeltemperatur eingeschränkt, was
die Kompensationseigenschaften bestimmt. Das heißt, dass der ∆E-Effekt des rekristalli-
sierten Austenits durch seinen geringeren Volumenanteil am Gefüge weniger Einfluss auf die
E(T )-Charakteristik der Gesamtprobe hat. Weiterhin muss angenommen werden, dass die
Volumenexpansion des afm Austenits bei TN zusätzlich durch Druckspannungen unterdrückt
wird, die aus dem höheren spezifischen Volumen der χ-Phase verglichen mit dem vollaus-
tenitischen Zustand resultiert. Dieser Effekt, genauso wie ein positiver Effekt der streifen-
artigen Entmischungserscheinungen (z.B. Abb. 6.26 und F.6) durch weitere Inhomogenisie-
rung des Antiferromagneten (Schwächung der afm Ordnung, Spektrum von TN im Gefüge,
Kap. 5, 6 sowie 2.3.2 und 2.6) erscheint folgerichtig, kann aber im Rahmen dieser Arbeit
nicht exakt nachgewiesen werden. Aus dem E(T )-Verhalten der ausgelagerten Proben in
Abb. 7.3a wird geschlussfolgert, dass mit diesen Zusammensetzungen nicht die gewünschten
aber dennoch deutliche Kompensationseigenschaften erreicht werden können. Über die starke
χ-Phasenbildung ist sowohl die Mikrostruktur- als auch die TN-Einstellung (Abb. 6.22a) bei
der Auslagerung im Bereich der breitesten Moduleffekte stark beschränkt. Dies ist anhand
der E(T )-Kurven der Legierung DG2 im Bereich von TA = 650 . . . 750◦C/1 h in Abb. 7.3a
ersichtlich. Dennoch stellt die Ausscheidung der χ-Phase einen potentiellen Baustein dar,
die Magnetovolumeneffekte in der Mittelung über einen antiferromagnetisch inhomogenen
und komplexen Gefügezustand so zu beeinflussen, dass es zu dem gewünschten Kompensa-
tionsverhalten über einen weiten Temperaturbereich kommt.
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(a) (b)
Abbildung 7.4: Ausgewählte Messungen am Netzsch DMA 242 C im Messmodus 3-Punkt-Biegung (10 mm
Auflagerabstand) an ausgelagerten Flachdrähten von DG5 (Fe-25Mn-8Ni-8Cr-0,9Ti-0,5Al (m-%), η = 4, 09).
Zuordnung der Auslagerungstemperatur sowie der bestimmten Néeltemperatur im Bild. Die horizontalen
Fehlerbalken geben die Bestimmungsungenauigkeit von TN an (vgl. Abb. 6.22). Bei den TKE-Werten sind
die Temperaturintervalle der linearen Anpassung angegeben. Der schwarze Stern kennzeichnet einen weiteren
Moduleffekt (siehe Text): (a) Testmessungen bei der Fa. Netzsch Gerätebau GmbH (Selb), die gepunktete
Kurve ist die Referenzmessung des gleichen Auslagerungszustands TA = 625◦C/1 h am TA Intruments DMA
Q800 (Dr. R. Häßler, IPF Dresden, gleichfarbig als volle Kurve in Abb. 7.3b); (b) Messungen am Netzsch
DMA 242 C (IFW Dresden) mit Referenzkurve gemessen am TA Intruments DMA Q800 (Dr. R. Häßler,
IPF Dresden) für TA = 600◦C/1 h, weite Kompensationsbereiche bei längeren Auslagerungsdauern.
In der angepassten Legierungsvariante (DG5) wird das Auftreten der χ-Phase durch
Senkung des Ti-Gehaltes und durch die Ausscheidung der Ni-reichen Phase stark zurück-
gedrängt (Kap. 6.4). Das dreiphasige Gefüge und möglicher Weise zusätzlich die zonalen
Entmischungen in den rekristallisierten Austenitkörnern erlauben den afm Ordnungspro-
zess durch Phasen-, Gefüge- und Konzentrationsinhomogenität noch weiter zu ’verschmie-
ren’. Der Vergleich der beiden Diagramme in Abb. 7.3 ergibt, dass die Breite der poten-
tiell nutzbaren E-Modulanomalien mit deutlich reduziertem TKE zunimmt. Als Fazit der
bisherigen Untersuchungen, scheinen zwei Wege des Auslagerungsregimes möglich, deren
jeweils resultierendes Gefüge gute Kompensationseigenschaften zeigt (Abb. 7.4). Zum einen
besitzen die Proben (Abb. 7.4a), bei denen oberhalb TA = 625◦C die Rekristallisation stark
fortgeschritten ist und neben der ausgeschiedenen krz α-Phase auch gröbere χ-Phasen-
Ausscheidungen vorliegen (z.B. Abb. 6.23), gute TKE-Werte. Zum anderen erzeugen längere
Haltezeiten bei 600◦C (3 h) noch breitere Kompensationsbereiche bei niedrigen TKE-Werten
(Abb. 7.4b). Die Charakterisierung des Ausscheidungsverhaltens dieser Legierung (Abb. 6.21
und 6.22) hat gezeigt, dass bei diesen Temperaturen die χ-Phasenbildung noch nicht do-
minierend ist. Dies wirkt sich besonders günstig auf die Eigenschaftsentwicklung aus, da
die χ-Phase den Kompensationsbereich einschränkt (Abb. 7.3) und aufgrund ihrer Zusam-
mensetzung (Abb. 6.29) den Nickelgehalt in der austenitischen Matrix erhöht (Senkung von
TN). Die Verbesserung der E(T )-Charakteristik ist daher hauptsächlich auf fortschreitende
Rekristallisation und Ausscheidung der Ni-, Al, und Ti-reichen α-Phase zurückzuführen.
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Dies lässt sich aus dem Steigen von TN und Sinken von ρ bei moderatem Absinken der
Vickershärte in Abb. 6.20b-6.22b ablesen.
Die normierten E(T )-Kurven zeigen eine weitere Anomalie bei tieferen Temperaturen
(schwarzer Stern), die mit dem Einsetzen des Ferromagnetismus in der krz Ausscheidungs-
phase korreliert. Der Ferromagnetismus der Ausscheidungsphase wirkt sich folglich nicht
negativ auf die afm Kompensationseigenschaften bei Raumtemperatur aus.
Im Vergleich der erreichten Kompensationseigenschaften der Be-haltigen (Kap. 7.1) und
der Be-freien Legierungen, zeigt sich, dass die FeMnNiCrTiAl-Legierungen näher am Ent-
wicklungsziel antiferromagnetischer Élinvareigenschaften bei Raumtemperatur liegen, als
es bei den FeMnNiCrBe-Legierungen der Fall ist. Aufgrund der dargestellten Defizite der
Beryllium-haltigen Legierungen, wenn sie unter anwendungsnahen Bedingungen verarbeitet
werden, sind die Be-freien Legierungen eine wertvolle Alternative. Trotz der metallurgischen
Komplikationen (Kap. 3 und 6.4), lässt sich am derzeitigen Entwicklungsstand aufzeigen,
dass diese neu entwickelten Legierungen sowohl hinsichtlich der Lage als auch der Breite des
eingestellten Kompensationsbereiches, die Be-haltigen Varianten übertreffen. Ihre Weiter-
entwicklung zur Einführung in die Anwendung ist daher empfehlenswert.
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8 Abschließende Diskussion und
Ausblick
Diese Arbeit konnte aufzeigen, dass neben dem Entwicklungsansatz, die aus Vorarbeiten
übernommenen FeMnNiCrBe-Legierungen [Pat73, Mül77, Mül89] für die Anwendung in
Unruhfedern und anderen Präzisionsfederelementen weiterzubearbeiten, das Basissystem,
Fe-24Mn-7Ni-8Cr (m-%), bei der Ver- bzw. Umformung reichhaltige Eigenschaftsverände-
rungen aufweist, die tiefergehende Untersuchungen notwendig und interessant machen. Diese
Reichhaltigkeit erlaubt die metallphysikalische Untersuchung und Beschreibung der mechani-
schen Zwillingsbildung und des Antiferromagnetismus in einer hoch verformten metallischen
Legierung.
Ein wichtiger Aspekt des in dieser Arbeit vorgeschlagenen Modells zur mechanischen
Zwillingsbildung (Kap. 2.5 und 4, [Gei11a]) ist, dass es von den experimentellen Beobach-
tungen ausgeht. Auf Basis der Modellbetrachtung eines Stapelfehlers zwischen Shockley-
Partialversetzungen ist es in der Lage, die in der untersuchten TWIP-Legierung beobachtete
Verzwillingung zu beschreiben, ohne für den Versetzungsmechanismus, der zur Zwillingsbil-
dung führt, Spannungskonzentrationsfaktoren annehmen zu müssen, die von außen weder
messbar noch nachweisbar sind. Solche Spannungskonzentrationsfaktoren werden z.B. für
die Formeln der Zwillingsspannung nach dem Modell von Venables [Ven64a, Ven64c] und
den Annahmen zur Zwillingsspannung von Suzuki [Suz58] notwendig [Tho62]. Soweit es aus
Suzuki und Barrets Veröffentlichung hervorgeht, hängt das Modell nur von der Schubspan-
nung auf der führenden Partialversetzung ab [Suz58]. Dabei ist die zurückliegende Partial-
versetzung in einem ’Lomer-Cottrell-Lock’ gepinnt. In diesem Sinne ähnelt das diskutierte
Modell daher dem Modell von Cohen und Weertman [Coh63, Coh64], das nicht die Orientie-
rungsabhängigkeit der mechanischen Zwillingsbildung erklären kann. Auch sein Modell benö-
tigt einen Versetzungsaufstau an dem ’Lomer-Cottrell-Lock’ [Suz58], woraus sich der Span-
nungskonzentrationsfaktor nach Thornton und Mitchell [Tho62] ableitet. Weiterhin wird
angenommen [Suz58], dass sich die zwillingsbildenden Partialversetzungen um Hindernisver-
setzungen winden müssen, weshalb ein Linienspannungsterm für die Ausbauchung der Ver-
setzungen in die Zwillingsspannung eingeht. Auch wenn von einer gepinnten zurückliegenden
Partialversetzung ausgegangen und nur die Spannung auf der führenden Partialversetzung
als bestimmend betrachtet wird, spricht es für ein Modell ohne notwendige Spannungskon-
zentrationsfaktoren, dass in der benannten Arbeit [Suz58] durch Weglassen sowohl eines
Spannungskonzentrationsfaktors als auch der zusätzlichen Linienenergieterme eine plausible
SFE von γAg = 21 mJ/m2 aus der experimentellen Zwillingsspannung berechnet wurde. Nach
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dem Venables-Modell [Ven61, Ven64a, Ven64c, Tho62] wäre unter denselben Bedingungen ein
halb so großer Wert berechnet worden. Beide Werte liegen durchaus im Bereich experimen-
tell bestimmter SFE für Silber (vgl. [Gal70, Mur72]), die in der Literatur stark schwanken.
Es ist deshalb erstaunlich, dass in der Vergangenheit komplexe Modelle entworfen wurden,
die hohe, schwer quantifizierbare und nicht messbare Spannungskonzentrationen bedingen,
und als wahrscheinlicher eingestuft wurden als einfachere Modelle wie in der vorliegenden
Arbeit [Gei11a] oder z.B. das Modell von Jin und Bieler [Jin95], das Nukleation einzelner
Partialversetzungen an Korngrenzen betrachtet.
Mit dem in dieser Arbeit vorgeschlagenen, vereinfachten Modell eines polaren Stapelfehlers
ist es möglich, eine modellkompatible Beschreibung des Verformungsverhaltens der im Zug-
versuch untersuchten Legierung, Fe-24Mn-7Ni-8Cr (m-%), zu erreichen. Dieses Modell fußt
auf dem Wegbrechen der führenden Shockley-Partialversetzung in aufgespaltenen Verset-
zungen, wobei dieser Mechanismus aufgrund der 3-Drehinversionsachse entlang der 〈111〉-
Richtung in der kfz Struktur von der Versetzungskonfiguration in der Ebene und der Kris-
tallorientierung abhängt. Unter Einbeziehung des Gefüges und der Texturentwicklung, die
Verzwillingung ausschließlich in der 〈111〉-Faserkomponente aufweist, kann so aus den Mess-
daten des Zugversuchs eine plausible SFE berechnet werden. Unter der Voraussetzung, dass
das vorgeschlagene Modell anwendbar ist, hat die Stapelfehlerpolarität auch wichtige Konse-
quenzen für die beobachtete Aufspaltungsweite von Stapelfehlern in vorverformten Proben.
Weiterführende Arbeiten, das Modell bzw. grundsätzliche Betrachtungen, die zur Ent-
wicklung des Modells beigetragen haben, auf andere Materialsysteme mit mechanischer Zwil-
lingsbildung zu übertragen bzw. das Modell auch unter anderen Verformungsbedingungen zu
validieren, sind im Gange (z.B. [Kau11a, Kau11b]). Der Nachweis und die Charakterisierung
der ausgeprägten mechanischen Zwillingsbildung, insbesondere anhand der Basislegierung
[Gei11a], haben weiterhin dazu geführt, dass Untersuchungen zum Ermüdungsverhalten von
TWIP-Legierungen mit der Fe-24Mn-7Ni-8Cr (m-%) Legierung als Modellsystem angeregt
wurden [Lam12].
Die Umformung der austenitischen, antiferromagnetischen FeMnNiCr-Basislegierungen
führt zu ausgeprägten Veränderungen der magnetischen Eigenschaften. Die detaillierten
Untersuchungen anhand der nicht zusätzlich legierten Variante (Fe-24Mn-7Ni-8Cr (m-%))
und neuer Ergebnisse zur Wechselwirkung zwischen antiferromagnetischer Ordnung und
durch Umformung eingebrachten Defekten [Gei11b] sind insbesondere in Kap. 5 dargestellt
und werden auch im Kontext der Entwicklung von antiferromagnetischen (afm) Élinvarle-
gierungen diskutiert. Im Gegensatz zu einer früheren Darstellung [Mül77] führt Umformung
zu einer deutlichen Absenkung der Néeltemperatur und zu beträchtlichen Änderungen des
Magnetisierungs-Temperaturverhaltens mit steigendem Umformgrad. Diese Effekte sind auf
die Inhomogenisierung des antiferromagnetischen Materialverhaltens zurückzuführen, da die
durch Umformung eingebrachte hohe Konzentration an Gitterdefekten im Gegensatz zur
strengen afm Spinordnung steht. Die Folge sind unkompensierte Momente, die sich durch
eine Aufspaltung der Magnetisierungs-Temperaturkurven nach Nullfeldkühlung (ZFC) und
während der Feldkühlung (FC) äußern. Diese Aufspaltung ist verbunden mit dem Auftreten
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einer kleinen aber sehr stabilen thermoremanenten Magnetisierung (TRM), die durch FC in
umgeformten Proben induziert werden kann. Als Ursache der TRM werden die unkompen-
sierten Momente, die eine starke Austauschkopplung zum umgebenden Antiferromagneten
besitzen, diskutiert, da die TRM bis zu labortypischen Feldern von 9 T nicht geschaltet
werden kann, was sich z.B. in einer stabilen Vertikalverschiebung isothermer Magnetisie-
rungskurven äußert. Dabei sättigt die Größe der induzierbaren TRM bis zu den höchsten
untersuchten Feldern nicht und steigt auch während der Feldkühlung bis zu den tiefsten
untersuchten Temperaturen an. Als Beweis der ursächlichen Verbindung zwischen der um-
formbedingten Defektstruktur und der TRM durch unkompensierte Momente, konnte gezeigt
werden, dass die absolute Größe der induzierten TRM mit dem Umformgrad skaliert und
sich mit dem Verfestigungsverhalten des Werkstoffs korrelieren lässt.
Eine eindeutige Identifikation der verantwortlichen Gitterdefekte ist nicht möglich, da
eine Vielzahl von Defekten durch Umformung induziert wird. Jedoch konnten anhand der
Interpretation der experimentellen Ergebnisse und der phänomenologischen Beschreibung
unkompensierter Momente ein großer Einfluss von Leerstellen ausgeschlossen und Verset-
zungen sowie gebildete Versetzungssubstrukturen als die wahrscheinlichsten Gitterdefekte
zur Erzeugung von Clustern unkompensierter Momente eingegrenzt werden.
Die Temperaturabhängigkeit der zuvor durch unterschiedliche Feldkühlungsbedingungen
induzierten TRM führt zu einer phänomenologischen Beschreibung der Cluster aus unkom-
pensierten Momenten als Superparamagneten, die mit Hilfe eines afm Exchange-Bias-Feldes
während der Feldkühlung blocken. Wenn auch nur im Rahmen einer Deutung werden zwei
Prozesse beim Aufbau der TRM identifiziert. Zum einen blocken die (großen) Cluster unkom-
pensierter Momente mit einer hohen effektiven Blocking-Temperatur, wobei sie beim magne-
tischen Übergang eine Anisotropie auf die benachbarten anitferromagnetischen Spins über-
tragen, an die sie bei der weiteren Abkühlung blocken. Dieser erste Prozess erstreckt sich über
ein großes Temperaturinterval, in dem der durch Umformung stark gestörte Antiferromagnet
den magnetischen Ordnungsprozess durchläuft. Zum anderen sind die kleineren Fraktionen
der angenommenen Defektverteilung bis zum Abschluss des afm Ordnungsprozesses noch
nicht geblockt. Es ist davon auszugehen, dass der umgeformte Antiferromagnet einen ausge-
prägten Domänenzustand ähnlich einem verdünnten Antiferromagneten ausbildet, sodass
die nicht geblockten übrigen Defekte bevorzugt in die afm Domänenwände inkorporiert
werden. Da die afm Austauschwechselwirkung in den Domänenwänden geschwächt ist, wird
die Domänenstruktur bei fortlaufender FC noch bis zu den tiefsten Temperaturen verändert
und dadurch die TRM in diesem zweiten Prozess weiter erhöht. Dieser Prozess kann glei-
chermaßen als eine thermisch aktivierte Veränderung der antiferromagnetischen Ordnung in
den kleineren gestörten Bereichen der umgeformten Legierung betrachtet werden, die mit
dem Blocken der zugehörigen unkompensierten Momente im Kühlfeld verbunden ist.
Mit dieser Untersuchung wurde gezeigt, dass Unordnung in einem Antiferromagneten zu
einer kleinen (ca. 4 · 10−4 µB/Atom mitteres Moment) aber außerordentlich stabilen (har-
ten) Magnetisierung führen kann. In der Annahme, dass die beobachteten Effekte nicht nur
mit der speziellen nicht-kollinearen Spinstruktur der afm FeMn-Legierungen verbunden sind,
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muss die Bedeutung von Defekten in afm Materialien unterstrichen werden. Da das Auftreten
von Versetzungen (und anderen Defekten) auch in eingesetzten Dünnschichtwerkstoffen, wie
FeMn- oder IrMn-Legierungen, anzunehmen ist, könnte diese Untersuchung komplementäre
Erkenntnisse für die Bewertung des magnetischen Zustands antiferromagnetischer Dünn-
schichten in Exchange-Bias-Systemen liefern.
Aufgrund der hohen notwendigen Kaltumformgrade wurde die Bedeutung der Plastizitäts-
eigenschaften auf die Prozessierung zu Federdraht mehrfach unterstrichen. Die Inhomogeni-
sierung des antiferromagnetischen Ordnungsprozesses stellt eine weitere Voraussetzung für
die Entwicklung von Élinvareigenschaften dar. Allerdings wurde ausgehend von der Grund-
lagenbetrachtung in Kap. 2 über die Diskussion der experimentellen Ergebnisse in Kap. 5-7
dargelegt, dass der Entwicklungsansatz, in den vorliegenden afm Legierungen Élinvareigen-
schaften nutzbar zu machen, erheblich von den Ansätzen abweichen muss, die in ferroma-
gnetischen Kompensationslegierungen verfolgt werden. Aus diesem Grund sowie durch er-
hebliche Diskrepanzen zu den Ergebnissen der Vorarbeiten [Mül77], besonders hinsichtlich
der Übertragbarkeit auf einen Fertigungsprozess von Unruhfedern, sind die Ergebnisse, die
bisher mit den FeMnNiCrBe-Legierungen erreicht wurden, hinter den Erwartungen zurück-
geblieben. Es wurde gezeigt, dass die Ausscheidung von NiBe in den hochumgeformten
Drähten bei zu tiefen Temperaturen einsetzt bzw. bei den technisch üblichen Auslagerungs-
bzw. Setzbehandlungen viel zu stark und in Form grober mutmaßlich inkohärenter Partikel
abläuft. Daraus ergeben sich eine Destabilisierung der Matrix durch zu starke Ni-Verarmung
und in der Folge auch zu hohe Néeltemperaturen im Endbearbeitungszustand. Letzteres
wird zudem dadurch befördert, dass die untersuchten technischen Élinvarlegierungen bei
diesen Temperaturen rekristallisieren und die umformbedingte Absenkung der Néeltempe-
ratur zusätzlich aufgehoben wird. Dadurch dass diese Rekristallisation zunächst ein extrem
feinkörniges Gefüge produziert, kommt es jedoch nicht zu einem zu starken Abfall der End-
festigkeit.
Entgegen den vorherigen Entwicklungskonzepten [Mül77] folgt aus diesen Untersuchungen,
dass ein durch Umformung und Ausscheidungsverfestigung stabilisierter Werkstoffzustand
nicht den Bereich kennzeichnet, in dem Élinvareigenschaften einstellbar und zu erwarten sind.
Vielmehr hat die Charkterisierung mittels Dynamisch-Mechanischer Analyse (DMA) erge-
ben, dass sowohl im umgeformten als auch im umgeformt ausscheidungsverfestigten Werk-
stoffzustand die magnetoelastischen Anomalien durch innere Spannungen komplett unter-
drückt sind. Erst einsetzende Rekristallisation macht die magnetisch bedingte Anomlie der
elastischen Eigenschaften im E-Modul (E(T )) wieder sichtbar, die jedoch dann eher dem
überschwingenden, unbeeinflussten E-Modul-Verhalten dieser afm Legierungen entspricht.
Der daraus geschlussfolgerte Zielbereich teilrekristallisierter Gefüge im Federdraht bietet
einen Lösungsansatz, der aber aufgrund der schwierigen Kontrollierbarkeit der eingestellten
Endeigenschaften gute, aber bisher nicht den Anforderungen entsprechende Kompensations-
eigenschaften ergibt.
Sowohl aufgrund der festgestellten Defizite der FeMnNiCrBe-Legierungen als auch auf-
grund fortlaufender Probleme mit der Qualität des Ausgangsmaterials (z.B. durch Be2N3-
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Einschlüsse) wurde die Neuentwicklung Be-freier Legierungen vorangetrieben. Ausgehend
von der Basiszusammensetzung wurden Ti und Al zur Ausscheidungsbildung zulegiert. Der
Verzicht auf toxisches Beryllium erleichtert dabei zudem die Prozessierung zu Drahtmate-
rial. Ein Hauptaspekt bei der Enwicklung dieser neuen Legierungen ist die metallurgische
Kontrolle/Unterbindung der intermetallischen χ-Phase, die sich vor allem aufgrund der Ti-
Zulegierung bildet. Erst durch Reduktion des Ti-Gehaltes konnte eine gute Prozessierbarkeit
und deutliche Ausscheidung der gewünschten Ni-, Al- und Ti-haltigen Ausscheidungsphase
erreicht werden. Die Charakterisierung dieser Ausscheidungen hat ein vorläufiges Stadium.
Es konnten aber Hinweise auf lokale Entmischungserscheinungen im Austenit und der Nach-
weis der krz Gitterstruktur an einem Ausscheidungspartikel im Transmissionselektronenmi-
kroskop erbracht werden.
Auch wenn in diesen Legierungen ebenfalls Élinvareigenschaften im schwer kontrollier-
baren Übergangsbereich zur Rekristallisation eingestellt werden müssen, sind durch die
trägere und bei höheren Temperaturen ablaufende Ausscheidung der Ni-reichen Phase bes-
sere Kompensationseigenschaften bei Raumtemperatur einstellbar. Die vorläufigen Ergeb-
nisse der DMA-Messungen, die eine Qualifizierung der Eigenschaften in der Praxis nicht
ersetzen können, haben ergeben, dass diese neu entwickelten Legierungen potentiell besser
für eine technische Umsetzung geeignet sind, als es im Falle der Be-haltigen Legierungen
der Fall ist. Das Potential der FeMnNiCrTiAl-Legierungen ist hinsichtlich einer weiteren
Justage der Al- und Ti-Gehalte für bessere Prozessierungs-, Ausscheidungs- und schließlich
Élinvareigenschaften noch nicht ausgeschöpft.
Durch die begrenzte Auflösung der DMA-Messungen kann nur eine Vorcharakterisierung
der Kompensationseigenschaften für Tests realer Unruhfedern in der Praxis erfolgen (Kap. 7).
Diese Prüfung ist auch deshalb notwendig, weil gegenwärtig neben einer idealisierten Kom-
pensationsbedingung keine deutliche Aussage gemacht werden kann, wie gut die Kompensa-
tionseigenschaften im Verhältnis zu den Gesamtsystemeigenschaften bei wechselnden Tem-
peraturen und magnetischem Feldeinfluss sein müssen.
Die durch innere Spannungen unterdrückte magnetoelastische Anomalie lässt vermu-
ten, dass die Kompensationseigenschaften der Federdrähte zudem lastabhängig sind. Erste
Hinweise darauf wurden auch durch DMA-Messungen bei unterschiedlichen Amplituden
gefunden. Aufgrund der begrenzten Auflösung der DMA-Messungen lassen sich diese Indi-
zien aber derzeit nicht stichhaltig wissenschaftlich diskutieren. Ein wichtiger Nachweis wäre
durch eine Aufnahme der nichtlinearen Kraft-Wegkurve im DMA gegeben. Unter den bei
dieser Arbeit verfügbaren Messmodi bei der DMA wird der E-Modul aber während der dyna-
mischen Messung aus maximaler Kraft- und Biegungsamplitude berechnet und die Kraft-
Durchbiegungskennlinie nicht ausgegeben.
Ein generelles Problem für die Entwicklung von Élinvareigenschaften ist das Fehlen einer
vollständigen und quantitativen theoretischen Beschreibung, wie sich der Magnetismus auf
die Elastizität im Bereich des magnetischen Übergangs auswirkt. Die elastischen Konstanten
stellen in grober Betrachtung die zweiten Ableitungen der inneren Energie nach dem ato-
maren Abstand dar. Daher muss nicht nur die Frage beantwortet werden, wie sich der
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Bindungsabstand durch die Magnetovolumeninstabilität verändert, sondern auch, wie sich
die Austauschenergie auf die Krümmung des Bindungsenergieminimums beim magnetischen
Gleichgewichtsabstand auswirkt. Das heißt, dass im Bereich der Übergangstemperatur der
magnetische Beitrag zur Bindungsenergie, z.B. nach dem Heisenbergschen Modell der Ver-
lauf des Austauschintegrals J(r), und die Funktion der inneren Energie ohne magnetische
Wechselwirkung (paramagnetisch bzw. hypothetisch paramagnetisch) über dem interato-
maren Abstand quantitativ exakt beschreibbar sein müssten. Eine solche Beschreibung ist
nicht verfügbar.
Aus den experimentellen Befunden zu den Magnetovolumeninstabilitäten (siehe Kap 2.2-
2.4) lässt sich aber ableiten, dass eine Lastabhängigkeit der magnetoelastischen Anomalie
anzunehmen ist. Anhand Abbildung 2.6b wurde auf die Druckabhängigkeit der Übergang-
stemperaturen in ’Invar’-Legierungen hingewiesen. Ähnliche Abhängigkeiten vom isostati-
schen Druck treten bei der spontanen Magnetisierung ([Hay81, Was90]) und der spontanen
Volumenmagnetostriktion, ωs, auf [Oom81, Oom83]. Die Größenordnung des Drucks, bei der
deutliche Effekte auftreten, liegt im Bereich technisch relevanter Spannungen.
Auch wenn Magnetismus in Bezug auf ’(Él-)Invarlegierungen’ häufig nur in Abhängigkeit
vom Atomvolumen bzw. in Abhängigkeit vom isostatischen Druck beschrieben wird, ändern
sich bei Annahme eines abstandsabhängigen Austauschintegrals, J(r), auch bei uniaxialer
Last oder bei Biegebeanspruchung die Abstände zu den benachbarten Atomen. Zudem wird
anhand der Querkontraktionszahl (ν ≈ 0, 28, z.B. [Geb11]) deutlich, dass solche Belastun-
gen nicht volumenkonservativ sind. Generell gelten diese Betrachtungen auch für ferromag-
netische FeNi-basierte Élinvarlegierungen. Allerdings wirken sich die Magnetovolumeneffekte
bis weit unter die Curietemperatur aus, sodass in einem magnetisch stabileren Bereich
Élinvareigenschaften eingestellt werden können. Der Aufbau der Untergittermagnetisierung
der afm FeMn-Legierungen unterhalb TN verhält sich qualitativ ähnlich wie die spontane
Magnetisierung von Fe72Pt28 (siehe Abb. 2.10), und bei beiden Legierungen werden schroffe
Anomalien der elastischen Konstanten nur im Bereich der Übergangstemperatur sichtbar
[Hau74, Hau73], wie in Abb. 2.9 und anhand eigener Messungen (Abb. 7.2) gezeigt wurde.
Daraus folgt, dass eine Möglichkeit zur Einstellung von Kompensationseigenschaften in den
afm Legierungen nur direkt an der Néeltemperatur möglich ist.
Da die Magnetovolumeninstabilität mit dem ∆EA-Effekt (spontaner Beitrag zur Elasti-
zität durch Austauschwechselwirkung) verbunden ist, kann angenommen werden, dass eine
Korrelation zur spontanen Volumenmagnetostriktion, ωs, besteht (∆EA ∝ −ωs laut z.B.
[Hau73, Oom81]). Oomi und Mori [Oom81] geben folgende Beziehung zwischen ωs und der
Magnetisierung an:
ωs = A ·M2(T ) wobei M = M0 · f(T/TC) (8.1)
Dabei ist A eine Konstante, die mit der magnetoelastischen Kopplung verbunden ist, M0
ist die Magnetisierung bei T = 0 K und f(T/TC) ist eine Funktion, z.B. eine Brillouin-
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Funktion B(J, T/TC), die das thermomagnetische Verhalten beschreibt. Die Ableitung dieses
Ausdrucks nach dem Druck, P , ergibt [Oom81]:
∂ωs
∂P































Die Druckabhängigkeit von M0 und TC (auch TN, vgl. Kap. 2.3.2) ist bei (Él-)Invarlegie-
rungen groß und negativ. Bei Annäherung an TC, N wird außerdem ∂B/∂(T/TC,N) groß und
negativ (beim AFM bezogen auf die Untergittermagnetisierung). Dadurch ist aufgrund des
Zusammenhangs mit ωs und ∆EA davon auszugehen, dass äußere Lasten Auswirkung auf
die Größe des magnetoelastischen Effektes haben. Wenn die Anomalie des E-Moduls nur im
Bereich der Übergangstemperatur stark ausgeprägt ist, wie es z.B. für ungeordnetes Fe72Pt28
und die afm FeMn-Basislegierungen der Fall ist (vgl. Kap 2.3.2), trifft dies in besonderem
Maße zu. An ungeordnetem Fe72Pt28 sind die massiven Änderungen der spontanen Magneti-
sierung ([Hay81], siehe auch [Was90], Fig. 28) und der spontanen Volumenmagnetostriktion
[Oom81, Oom83] durch aufgebrachten Druck gezeigt worden.
Aus diesen Ausführungen resultiert, dass eine Lastabhängigkeit der Kompensationseigen-
schaften bei der zukünftigen Entwicklung zusätzlich beachtet werden muss. Aus dieser Last-
abhängigkeit lässt sich zudem eine starke Dämpfung unter Wechsellast ableiten, da sich
dynamisch die magnetisch induzierten Eigenschaften im Material ändern. Im Vergleich zu
ferromagnetischen Élinvarlegierungen wurden bereits von Müller höhere Dämpfungen an
den FeMnNiCrBe-Legierungen beobachtet [Mül77]. Diese hohen Dämpfungen waren unter
anderem der Grund, warum Stephani [Ste75] einen Einsatz dieser Legierungen in magneto-
mechanischen Filtern ausschloss.
Zusammenfassend folgt aus den Ergebnissen dieser Arbeit, dass das Entwicklungsziel anti-
ferromagnetische Federn mit Élinvareigenschaften herzustellen, grundsätzlich möglich ist.
Die vorgenommene Neubewertung der FeMnNiCrBe-Legierungen hat dazu geführt, dass
diese Arbeit erste Versuchsergebnisse und Grundlagen liefert, wie dieses Ziel zu erreichen
ist. Die Be-freien Legierungen sind in ihrem Eigenschaftsspektrum als vielversprechender
anzusehen, und der Verzicht auf toxisches Beryllium erleichtert die Verarbeitung und mög-
licherweise auch die Annahme technischer Produkte am Markt. Es ist jedoch zu unterstrei-
chen, dass der aufgezeigte Weg, wie Kompensation aufgrund der speziellen Eigenschaften
dieser FeMnNiCr-Basislegierungen zu erreichen ist, Risiken birgt. Die Einstellung von Kom-
pensationseigenschaften nach hohen Umformgraden in teilrekristallisierten Gefügezuständen
ist ein labor- wie fertigungstechnisch schwer kontrollierbarer Prozess. Weiterhin sind hohe
Dämpfungen aufgrund des Magnetismus und aufgrund des feinkörnigen, teilrekristallisierten
Gefüges zu erwarten. Die neuen Legierungen sind bisher noch nicht zu Feinstfederdraht ver-
arbeitet und nur in der maßstabsvergrößerten Laborprozessstrecke untersucht worden. Um
diesen Schritt zu gehen, wird die technologische Umsetzung eines Ziehschälens oder alter-
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nativer Verfahren bei kleinen Drahtdurchmessern nötig, damit nach Rekristallisationsglü-
hung und Abschrecken die Einwirkungsschicht zuverlässig entfernt werden kann. Wegen der
methodischen Schwierigkeiten, mit Dynamisch-Mechanischer Analyse, zum einen aufgrund
der abgeleiteten Lastabhängigkeit der magnetoelastischen Effekte und zum anderen aufgrund
der allgemein begrenzten Auflösung, den vollständigen Eignungsnachweis für Federelemente
zu erbringen, muss dieser nach einer Vorcharakterisierung zur Festlegung der Prozesspara-
meter an der fertigen Feder im Schwingsystem erfolgen.
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Im Rahmen dieser Arbeit wurde eine Bewertung von Legierungen mit antiferromagne-
tischen Élinvareigenschaften vorgenommen und die Fragestellung bearbeitet, wie eine tech-
nisch nutzbare Temperaturkompensation der elastischen Eigenschaften in antiferromagne-
tischen Federwerkstoffen auf FeMn-Basis erreicht werden kann. Bisher sind nur ferromagne-
tische Élinvarlegierungen, hauptsächlich auf FeNiCr-Basis, in der Anwendung. Sie haben
den Nachteil, dass sie durch äußere Magnetfelder in ihrer Funktion beeinträchtigt werden
können. Dieses Anwendungsproblem kann durch Einsatz antiferromagnetischer Legierungen
verhindert werden. Die zugrundeliegenden magnetoelastischen Effekte, wie sie in den anti-
ferromagnetischen FeMn-Basislegierungen vorliegen, weisen jedoch große Unterschiede zu
den ferromagnetischen FeNiCr-Élinvarlegierungen auf. Diese Tatsache hat wichtige Konse-
quenzen für die ingenieurtechnische Entwicklung antiferromagnetischer Élinvarlegierungen.
FeMn-Basislegierungen besitzen von vornherein keinen Kompensationseffekt, wie die ferro-
magnetischen Kompensationslegierungen, sondern eine ausgeprägte und schroffe Anomalie
des E-Moduls im Bereich der Néeltemperatur. Die Nutzung ferromagnetischer Élinvarlegie-
rungen als temperaturkompensierte Federwerkstoffe bedingt, dass über eine präzise Metal-
lurgie sowie durch Kaltumformung und Ausscheidungsverfestigung die Kompensationsei-
genschaften erhalten und stabilisiert werden. Dabei sind gleichzeitig die Festigkeitsanfor-
derungen an einen Federwerkstoff zu erfüllen. Bei der Entwicklung antiferromagnetischer
Élinvarlegierungen muss bei grundsätzlich gleichen Anforderungen ein weitergehendes Kon-
zept verfolgt werden, da die Grundlegierungen keine Élinvareigenschaften zeigen.
Die vorliegende Arbeit präsentiert einen Lösungsansatz, wie Élinvareigenschaften in anti-
ferromagnetischen Federwerkstoffen durch Ausnutzung von Magneto-Volumen-Instabilitäten
bzw. magnetoelastischen Effekten erreicht werden können. Dieser Ansatz besteht in einer
Ausglättung der schroffen Anomalie des E-Moduls im Bereich der Néeltemperatur durch
eine Inhomogenisierung des Gefüges. Diese Inhomogenisierung soll zu einem Spektrum von
Néeltemperaturen im Gefüge führen, sodass die mit der afm Ordnung verbundenen Magneto-
volumeneffekte auf einen weiten Temperaturbereich verteilt werden. Auf diese Weise kann der
schroffe, überschwingende magnetoelastische Effekt, wie er sich an rekristallisierten Proben
zeigt, zu einem flachen Verlauf des E-Moduls über der Temperatur geglättet werden. Die dar-
gestellte, detaillierte Untersuchung zum Wechselspiel zwischen Umformung und Antiferro-
magnetismus am Basissystem, Fe-24Mn-7Ni-8Cr (m-%), zeigt, in welchem Ausmaß die anti-
ferromagnetische Ordnung im Fertigungsprozess gestört wird. Die Absenkung der mittleren
Néeltemperatur mit dem Umformgrad und die Inhomogenisierung des Antiferromagneten
durch Schwächung der magnetischen Ordnung und durch ein im Gefüge verteiltes Spektrum
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von Néeltemperaturen (TN) wurde nachgewiesen. Dieser Zustand des umgeformten Antifer-
romagneten stellt die Ausgangsbasis für eine Auslagerungswärmebehandlung dar, die zum
Setzen von Spiralfedern und zur Entwicklung der Kompensationseigenschaften durchgeführt
wird.
Experimentell konnte in dieser Arbeit gezeigt werden, dass Umformung zu einer deutlichen
Absenkung der mittleren Néeltemperatur im Gefüge und einer Verbreiterung des Tempe-
raturbereiches führt, in dem der magnetische Ordnungsprozess im Material abläuft. Die
magnetische Charakterisierung umgeformter Proben führte zur Entdeckung eines weiteren
Phänomens, dessen detaillierte Untersuchung einen Beitrag zum prinzipiellen Verständnis
von realen metallischen antiferromagnetischen Werkstoffen liefert. Bei umgeformten Proben
sind die Magnetisierungs-Temperaturkurven (M(T )) nach Nullfeldkühlung (ZFC) nicht
deckungsgleich mit den M(T )-Kurven, die während der Feldkühlung (FC) gemessen wurden.
Diese Aufspaltung zwischen den M(T )-Kurven entspricht dem Auftreten thermoremanenter
Magnetisierung (TRM) durch Abkühlung im magnetischen Feld, und ihre Größe skaliert mit
dem Umformgrad und dem angelegten Feld während der Abkühlung. Die TRM wird den
durch Umformung eingebrachten Gitterdefekten, besonders Versetzungen, zugeschrieben, die
Ursache für unkompensierte Momente sind. Diese unkompensierten Momente agieren als
Störstellen in der antiferromagnetischen Spinstruktur und wechselwirken gleichzeitig stark
mit dem umgebenden Antiferromagneten. Diese Interpretation wird dadurch gestützt, dass
die TRM oberhalb TN verschwindet. Weiterhin sättigt die Größe der durch Feldkühlung indu-
zierten TRM bis zu einem angelegten magnetischen Feld von 7 T nicht und führt zu einer
stabilen vertikalen Verschiebung isothermer Magnetisierungskurven (M(H)) im Bereich von
−7 T bis +7 T, die der Größe der TRM nach FC entspricht. Daraus folgt, dass die unkom-
pensierten Momente eine starke Austauschkopplung zur umgebenden antiferromagnetischen
Matrix aufweisen. Innerhalb einer Reihe von Experimenten war die maximal erreichte ther-
moremanente Probenmagnetisierung nach FC in 7 T etwa 4 ·10−4 µB/Atom (Bohrsches Mag-
neton) beim größten untersuchten Umformgrad. Diese Studie soll auch einen komplemen-
tären Beitrag zur Wirkung unkompensierter Momente, z.B. in Exchange-Bias-Systemen,
darstellen.
Obwohl hohe Verfestigung für den Federeinsatz wie zur Beeinflussung der im natürlichen
Zustand nicht nutzbaren magnetoelastischen Effekte notwendig ist, wurde in dieser Arbeit
gezeigt, dass die prozessbedingten hohen Umformgrade erheblichen Einfluss auf das Élin-
varverhalten haben. Die Kaltverfestigung während der Umformung zu Federdraht, führt zu
hohen inneren Spannungen, die laut den Vorarbeiten von Müller [Mül77] zusätzlich durch
Ausscheidung verstärkt werden sollen. Jedoch führen die notwendigen Umformgrade nicht zu
einer Glättung, sondern zum Auslöschen der ausgeprägten Anomalie des E-Moduls. Erst eine
teilweise Rekristallisation des kaltverformten Drahtes führt zu Kompensationseffekten im
thermoelastischen Verhalten. Die Aufrechterhaltung eines vergleichsweise hohen Festigkeits-
niveaus trotz Rekristallisation ist dabei weniger Folge einer Ausscheidungshärtung, sondern
ist dem extrem feinkörnigen Gefüge bei beginnender Rekristallisation zuzuschreiben. Im
System FeMnNiCrBe liegt die bei den relevanten Wärmebehandlungstemperaturen ausge-
136
schiedene NiBe-Phase als grobe, eingeformte Partikel vor. Die nachgewiesene feinkörnige
Rekristallisation der FeMnNiCr-Basislegierungen ist zumindest teilweise dem besonderen
Umformverhalten und dem resultierenden Gefüge vor der Auslagerung bzw. Rekristallisation
zuzuschreiben.
Aufgrund mechanischer Zwillingsbildung verfügen die untersuchten Legierungen über hohe
Kaltverfestigung und gute Duktilität, die ausschlaggebend für die hohen erreichten Umform-
grade beim Drahtziehen zu Federdraht sind. Die detaillierten Untersuchungen zur Plastizität
der Basislegierung, Fe-24Mn-7Ni-8Cr (m-%), haben gezeigt, dass diese Legierung als TWIP-
Stahl (Twinning Induced Plasticity) zu klassifizieren ist, die zudem keine nachweisliche Über-
lagerung durch Umformmartensitbildung aufweist. Die weiterführende Untersuchung der
Plastizitätsmechanismen mit einer gestuften Zugversuchsreihe ergibt, dass in dieser Legie-
rung ein Übergang von einer durch konventionelle Versetzungsgleitung dominierten Verfor-
mung zu TWIP und parallel ablaufender Versetzungsgleitung erfolgt. Dabei tritt mecha-
nische Zwillingsbildung nur in der 〈111〉-Fasertexturkomponente des Gefüges auf. Nach
Sättigung der Verzwillingungsaktivität wird ein erneuter Übergang zu eher versetzungs-
dominierter Plastizität festgestellt. Durch Verbindung der Gefüge- und Texturentwicklung
mit dem Verfestigungsverlauf wird der Beginn der mechanischen Zwillingsbildung in der
Spannungs-Dehnungskurve identifiziert. Basierend auf diesen Ergebnissen wurde ein Modell
zur mechanischen Zwillingsbildung entwickelt, dass die in vielen Arbeiten veröffentlichte
Orientierungsabhängigkeit der mechanischen Zwillingsbildung in kubisch flächenzentrierten
Metallen und Legierungen reproduziert. Dabei wird neben der bekannten Richtungsab-
hängigkeit der Zwillingsbildung und der resultierenden Schubspannungen eine Polarität von
Stapelfehlern zwischen Partialversetzungen einbezogen, die aus der Konfiguration der Aus-
gangsversetzung in Bezug auf die Gleitebene und die Orientierung auftritt und ihre Ursache
in der 3-Drehinversionsachse entlang der Stapelrichtung der {111}-Ebenen hat. Mit diesem
Modell wurde in Abhängigkeit von der angelegten Normalspannung und der Stapelfehler-
energie der Beginn der Stapelfehleraufweitung zwischen zwei Shockley-Partialversetzungen
formuliert, d.h. die führende Partialversetzung ist beweglich und vergrößert den Stapelfehler,
während die zurückliegende stehen bleibt. Dieser Beginn ist gleichbedeutend mit dem Beginn
mechanischer Zwillingsbildung, wenn der Mechanismus der Bewegung einzelner Partialver-
setzungen auf aufeinander folgenden {111}-Ebenen für die Zwillingsbildung vorausgesetzt
wird. Unter Einbeziehung der Ergebnisse des Zugversuchs kann so eine modellkompatible
Beschreibung des mechanischen Verhaltens erfolgen, die es erlaubt, eine Stapelfehlerenergie
von ca. 8 mJ/m2 zu berechnen. Diese liegt in einer für TWIP-Legierungen typischen Größe
und wird daher als physikalisch plausibel angesehen.
Ausgehend von der Umformung der untersuchten FeMnNiCr-Basislegierungen, die sich an
anwendungsnahe Prozessbedingungen der Federdrahtherstellung anlehnt, wurde untersucht,
wie durch Auslagerung in den technischen, zusätzlich zur Ausscheidungsbildung legierten
Varianten nutzbare Élinvareigenschaften eingestellt werden können. Dabei zeigt sich, dass
unter den Versuchsbedingungen starke Diskrepanzen zu den Erkenntnissen der Vorarbeiten
bestehen. Für die NiBe-ausscheidenden FeMnNiCrBe-Legierungen bedeutet dies, dass die
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Entmischung schon bei niedrigeren Temperaturen bzw. sehr stark abläuft. Dies hat zur Folge,
dass im Bereich technisch relevanter Setzbehandlungen kaum eine stabilisierende und verfes-
tigende Wirkung den NiBe-Ausscheidungen zuzuschreiben ist. Zudem liegen die erreichten
Néeltemperaturen durch die starke Ni-Verarmung der Matrix zu hoch für eine Raumtempe-
raturkompensation. Der durch die vorangegangene Umformung fast vollständig unterdrückte
magnetoelastische Effekt, tritt erst wieder auf, wenn Rekristallisation einsetzt. Sobald diese
vollständig abgelaufen ist, tritt wieder die natürliche überschwingende Anomalie des E-
Moduls auf. Daraus folgt, dass Élinvareigenschaften in begrenztem Maße nur durch teilre-
kristallisierte und damit technisch schwer kontrollierbare Gefügezustände einstellbar sind.
Diese letzte Feststellung gilt auch für die in dieser Arbeit neu entwickelten Ti- und Al-
haltigen antiferromagnetischen FeMnNiCr-Legierungen. Jedoch laufen in diesen Legierungen
die Ausscheidungsreaktionen bei höheren Temperaturen ab. Daher sind im entfestigenden
Bereich am Übergang zur Rekristallisation etwas deutlichere Kompensationseffekte einstell-
bar, bevor das natürliche, nicht kompensierte E(T )-Verhalten dieser Legierungen bei höheren
Auslagerungstemperaturen wiederkehrt. Bei der Entwicklung dieser Legierung konnte das
Auftreten ungewünschter Effekte durch eine intermetallische χ-Phase metallurgisch unter-
bunden und der Nachweis gewünschter Ni-, Al- und Ti-haltiger Ausscheidungen zur Kon-
trolle der Néeltemperatur erbracht werden. Diese neu entwickelten Be-freien antiferromagne-
tischen Élinvarlegierungen besitzen demnach das gleiche bzw. ein besseres Eigenschaftsprofil
im Sinne des Entwicklungsziels. Auch wenn das Anwendungsstadium noch nicht erreicht ist,
sind sie daher vielversprechend.
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A Untersuchte Legierungen
Die Be-freien Legierungen (DG) wurden von M. Frey (IFW Dresden/Institut für Komplexe
Materialien) erschmolzen. Be-haltige Legierungen wurden von Dr. A. Franke (Stahlzentrum
Freiberg e.V.) hergestellt und warmumgeformt. Für die untersuchten Legierungen sind in
den folgenden Tabellen die Sollzusammensetzungen sowie auszugsweise chemische Analysen
der effektiven Zusammensetzungen aufgelistet. Folgende Analysenmethoden wurden ange-
wendet:
• ICP-OES: Inductively Coupled Plasma - Optical Emission Spectrometry - nassche-
mische Elementanalysen
• THE: Thermische Heißgasextraktion
• FU: Funkenspektrometrie (nur für relevante nicht anders bestimmte Elemente ange-
geben)
• MS7: Massenspektrometrie mit Hochfrequenz-Massenspektrograph MS7 (AEI) - Über-
blicks- und Spurenelementanalyse, Richtigkeit innerhalb Faktor 3 (für mehrfach gela-







Tabelle A.1: Sollkonzentration und chemische Analysen DG1.
Element Probenzustand Fe Mn Ni Cr Ti Al Mo B S Se Analyse von
Sollkonzen-
tration/[m-%]
- 54,56 23,49 10,56 8,34 2,50 0,40 0,15 0,003 - - -
ICP-OES/
[m-%]
umgeformt wie DG3 nach
AnhangC, η = 4, 06





umgeformt wie DG3 nach
AnhangC, η = 4, 06
0,15 0,20 0,20 0,21 0,22 0,82 - - - - A. Voß, IFW Dresden/
Institut für Komplexe
Materialien
FU*3/[m-%] kompakter Abschnitt vom
Schmelzkopf
- - - - - - 0,22 0,0038 0,008 n.b. R. Liebscher, Spektro-
meterlabor, BGH Edel-
stahl Freital GmbH
MS7/[m-%] geschmiedet wie DG3 nach
AnhangB, homogenisert
- - - - - - - - 0,015 0,0250 G. Pietzsch, IFW Dres-
den/Institut für Kom-
plexe Materialien
MS7/[m-%] geschmiedet wie DG3 nach
AnhangB, nicht homoge-
nisiert
- - - - - - - - 0,028 0,0430 G. Pietzsch, IFW Dres-
den/Institut für Kom-
plexe Materialien
*1 n.b.: ... nicht bestimmt
*2 RSD: ... Relative Standard Deviation (Relative Standardabweichung)
*3 weitere Spurenelemente, z.B.: Si: 0,01; C: 0,006; P: ca. 0,016; W: 0,08; V: 0,05 Co: 0,02; weitere metallische Verunreinigungen ≤ 0, 01 [m-%]
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Tabelle A.2: Sollkonzentration und chemische Analysen DG2.
Element Probenzustand Fe Mn Ni Cr Ti Al Mo B S Se Analyse von
Sollkonzen-
tration/[m-%]
- 57,60 23,50 8,00 8,00 2,50 0,40 - - - - -
ICP-OES/
[m-%]
umgeformt wie DG3 nach
AnhangC, η = 4, 03





umgeformt wie DG3 nach
AnhangC, η = 4, 03
0,20 0,21 0,22 0,23 0,23 1,12 - - - - A. Voß, IFW Dresden/
Institut für Komplexe
Materialien
FU*3/[m-%] kompakter Abschnitt vom
Schmelzkopf
- - - - - - 0,07 0,0006 0,008 n.b. R. Liebscher, Spektro-
meterlabor, BGH Edel-
stahl Freital GmbH
MS7/[m-%] geschmiedet wie DG3 nach
AnhangB, homogenisert
- - - - - - - - 0,016 0,0064 G. Pietzsch, IFW Dres-
den/Institut für Kom-
plexe Materialien
MS7/[m-%] geschmiedet wie DG3 nach
AnhangB, nicht homoge-
nisiert
- - - - - - - - 0,031 0,0280 G. Pietzsch, IFW Dres-
den/Institut für Kom-
plexe Materialien
*1 n.b.: ... nicht bestimmt
*2 RSD: ... Relative Standard Deviation (Relative Standardabweichung)






Tabelle A.3: Sollkonzentration und chemische Analysen DG3.
Element Probenzustand Fe Mn Ni Cr Ti Al Mo B S Se Analyse von
Sollkonzen-
tration/[m-%]




hangC, η = 4, 01






hangC, η = 4, 01





- - - - - - 0,06 0,0008 0,008 n.b. R. Liebscher, Spektro-
meterlabor, BGH Edel-
stahl Freital GmbH
MS7/[m-%] geschmiedet nach An-
hangB, homogenisert
- - - - 0,0024 0,0097 - - 0,0150 0,0077 G. Pietzsch, IFW Dres-
den/Institut für Kom-
plexe Materialien
MS7/[m-%] geschmiedet nach An-
hangB, nicht homoge-
nisiert
- - - - 0,0027 0,0140 - - 0,0150 0,0130 G. Pietzsch, IFW Dres-
den/Institut für Kom-
plexe Materialien
*1 n.b.: ... nicht bestimmt
*2 RSD: ... Relative Standard Deviation (Relative Standardabweichung)
*3 weitere Spurenelemente, z.B.: Si: 0,01; C: 0,003; P: ca. 0,016; W: 0,01; V: 0,02 Co: 0,01; weitere metallische Verunreinigungen ≤ 0, 01 [m-%]
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Tabelle A.4: Sollkonzentration und chemische Analysen DG4, kaum Makroseigerungen im Gießprozess*1.
Element Probenzustand Fe Mn Ni Cr Ti Al Analyse von
Sollkonzen-
tration/[m-%]
- 57,10 24,00 8,00 8,00 2,50 0,40 -
ICP-OES/
[m-%]
geschmiedet wie DG5 nach AnhangB, nachgeglüht
1150◦C/2 h/KNU-foil™*1, gezogen an 6 mm (ca. 20%-
Zugfolge), rekristallisationsgeglüht 1150◦C/2 h/KNU-foil™





geschmiedet wie DG5 nach AnhangB, nachgeglüht
1150◦C/2 h/KNU-foil™*1, gezogen an 6 mm (ca. 20%-
Zugfolge), rekristallisationsgeglüht 1150◦C/2 h/KNU-foil™





geschmiedet wie DG5 nach AnhangB, nachgeglüht
1150°C/2h/in KNU-foil™*1, gehämmert an 6 mm (ca. 20%
pro Stich), rekristallisationsgeglüht 1150◦C/2 h/KNU-foil™





geschmiedet wie DG5 nach AnhangB, nachgeglüht
1150°C/2h/in KNU-foil™*1, gehämmert an 6 mm (ca. 20%
pro Stich), rekristallisationsgeglüht 1150◦C/2 h/KNU-foil™





geschmiedet wie DG5 nach AnhangB, nachgeglüht
1150◦C/2 h/KNU-foil™*1





geschmiedet wie DG5 nach AnhangB, nachgeglüht
1150◦C/2 h/KNU-foil™*1
0,35 0,43 0,32 0,42 0,39 0,87 A. Voß, IFW Dresden/
Institut für Komplexe
Materialien
*1 verschiedene Stellen bzgl. vorherigem Gesamtschmelzblock (ca. Kopf-, Mittel- und Fußbereich)






Tabelle A.5: Sollkonzentration und chemische Analysen DG5*1.
Element Probenzustand Fe Mn Ni Cr Ti Al S C N O Analyse von
Sollkonzen-
tration/[m-%]




hangC, η = 4, 09





hangC, η = 4, 09
0,34 0,38 0,32 0,38 0,58 0,00 - - - - A. Voß, IFW Dresden/Institut
für Komplexe Materialien
THE/[m-%] umgeformt nach An-
hangC, η = 4, 09
- - - - - - 0,008 0,003 0,002 0,006 W. Gruner, IFW Dresden/Insti-
tut für Komplexe Materialien
*1 Se wurde nicht bestimmt. Aus EDX-Analysen der Mn(Se, S)-Einschlüsse lässt sich der Se-Gehalt auf grob das zwei- bis vierfache des S-Gehaltes
abschätzen. Diese Schlussfolgerung ist auch nach den Reinheitsangaben (Hersteller) des eingesetzten neuen Mn plausibel (Abschnitt 3.1).
*2 Außerdem enthält DG5 Spuren von Si: < 0, 1 m-%
*3 RSD: ... Relative Standard Deviation (Relative Standardabweichung)
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Tabelle A.6: Chemische Analysen AF2/1.
Element Probenzustand Fe Mn Ni Cr Be Si C S N Analyse von
Zusammenset-
zung/[m-%]
unbekannt 59,10 23,90 7,81 8,45 0,83 0,04 0,004 n.b.*1 n.b. Analyse, A. Franke, SZF
e.V.
THE/[m-%] kleine Trennstücke aus Massivmaterial
(Anlieferungszustand, warmgewalzt d ≈
11, 5 mm) - Zweifachbestimmung (Mit-
telwert)
- - - - - - n.b. 0,0004 0,0670 W. Gruner, IFW Dresden/
Institut für Komplexe Ma-
terialien
Tabelle A.7: Chemische Analysen AF5/2.
Element Probenzustand Fe Mn Ni Cr Be Si C S N Analyse von
Zusammenset-
zung/[m-%]
unbekannt 59,30 23,30 7,80 8,05 0,88 0,06 0,005 n.b. 0,0083 Analyse, A. Franke, SZF
e.V.
THE/[m-%] kleine Trennstücke aus Massivmaterial
(Anlieferungszustand, warmgewalzt d ≈
12, 5 mm)
- - - - - - n.b. 0,0004 0,0240 W. Gruner, IFW Dresden/
Institut für Komplexe Ma-
terialien
THE/[m-%] kleine Trennstücke aus Massivmaterial
(Anlieferungszustand, warmgewalzt
d ≈ 12, 5 mm) und lösungsgeglüht
1075◦C/0, 5 h/KNU-foil™
- - - - - - n.b. 0,0089 0,0260 W. Gruner, IFW Dresden/
Institut für Komplexe Ma-
terialien






Tabelle A.8: Chemische Analysen AF10.
Element Probenzustand Fe Mn Ni Cr Be Si C S N Analyse von
Zusammenset-
zung/[m-%]




d = 6 mm, lösungsgeglüht 1075◦C/
20 min/KNU-foil™, Anfangszustand vor
Umformung wie DG3 nach AnhangC





d = 6 mm, lösungsgeglüht 1075◦C/
20 min/KNU-foil™, Anfangszustand vor
Umformung wie DG3 nach AnhangC





d = 0, 9 mm, lösungsgeglüht 1075◦C/
20 min/KNU-foil™, umgeformt wie DG3
nach Anhang C, η = 3, 76





d = 0, 9 mm, lösungsgeglüht 1075◦C/
20 min/KNU-foil™, umgeformt wie DG3
nach Anhang C, η = 3, 76
0,36 0,41 0,33 0,33 0,93 - - - - A. Voß, IFW Dresden/
Institut für Komplexe
Materialien
*1 n.b.: ... nicht bestimmt
*2 RSD: ... Relative Standard Deviation (Relative Standardabweichung)
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Tabelle A.9: Chemische Analysen AF11.
Element Probenzustand Fe Mn Ni Cr Be Si C S N Analyse von
Zusammenset-
zung/[m-%]




d = 6 mm, lösungsgeglüht 1075◦C/
20 min/KNU-foil™, Anfangszustand vor
Umformung wie DG3 nach AnhangC





d = 6 mm, lösungsgeglüht 1075◦C/
20 min/KNU-foil™, Anfangszustand vor
Umformung wie DG3 nach AnhangC





d = 0, 9 mm, lösungsgeglüht 1075◦C/
20 min/KNU-foil™, umgeformt wie DG3
nach Anhang C, η = 3, 77





d = 0, 9 mm, lösungsgeglüht 1075◦C/
20 min/KNU-foil™, umgeformt wie DG3
nach Anhang C, η = 3, 77
0,39 0,46 0,32 0,37 0,76 - - - - A. Voß, IFW Dresden/
Institut für Komplexe
Materialien
*1 n.b.: ... nicht bestimmt






Tabelle A.10: Chemische Analysen AF12.
Element Probenzustand Fe Mn Ni Cr Be Si C S N Analyse von
Zusammenset-
zung/[m-%]




d = 6 mm, lösungsgeglüht 1075◦C/
20 min/KNU-foil™, Anfangszustand vor
Umformung wie DG3 nach AnhangC





d = 6 mm, lösungsgeglüht 1075◦C/
20 min/KNU-foil™, Anfangszustand vor
Umformung wie DG3 nach AnhangC





d = 0, 9 mm, lösungsgeglüht 1075◦C/
20 min/KNU-foil™, umgeformt wie DG3
nach Anhang C, η = 3, 76





d = 0, 9 mm, lösungsgeglüht 1075◦C/
20 min/KNU-foil™, umgeformt wie DG3
nach Anhang C, η = 3, 76
0,26 0,25 0,20 0,26 0,38 - - - - A. Voß, IFW Dresden/
Institut für Komplexe
Materialien
*1 n.b.: ... nicht bestimmt
*2 RSD: ... Relative Standard Deviation (Relative Standardabweichung)
Tabelle A.11: Chemische Analyse der Legierung mit Nivarox®-ähnlicher Zusammensetzung (Niv) [Rod07].
Element Fe Ni Cr Ti Be Mn
Zusammensetzung/[m-%] 48,89 40,73 8,20 1,11 0,69 0,38
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B Vorprozessierung
B.1 Schmieden und Wärmebehandlung
Tabelle B.1: Schmieden (Warmumformgrade) und Wärmebehandlung von DG3 (DG1, 2).
Vorwärmen 1000◦C/30 min im Schmiedeofen an Luft.
Schmieden bei Starttemperatur 1000◦C; Zwischenwärmen nach jeder
Schmiedestufe (1000◦C/10 min) im Schmiedeofen.
Schmiedestufe dNenn/mm φ/% pro Stufe φges/% η pro Stufe ηges
0 35,0 0 0 0 0
1 31,0 21,6 21,6 0,24 0,24
2 27,0 24,1 40,5 0,28 0,52
3 23,0 27,4 56,8 0,32 0,84
Nachwärmen 1000◦C/10 min im Schmiedeofen, Abschrecken in Wasser.
Teilen der geschiedeten Stange; kopfseitige Hälfte bzgl. des ursprünglichen Ingots für
Homgenisierungsbehandlung, fußseitige Hälfte zum Vgl. nicht homogenisiert.
Homogenisie- 1025◦C/20 h im Schmiedeofen, verpackt in KNU-foil™, Abschrecken
rungsglühung in Wasser.
Fortsetzung des Schmiedens beider Varianten (homogenisiert/nicht homogenisiert).
Vorwärmen 1000◦C/30 min im Schmiedeofen an Luft.
Schmieden bei Starttemperatur 1000◦C; Zwischenwärmen nach jeder
Schmiedestufe (1000◦C/10 min) im Schmiedeofen.
Schmiedestufe dNenn/mm φ/% pro Stufe φges/% η pro Stufe ηges
4 20,0 24,4 67,3 0,28 1,12
5 18 19,0 73,6 0,21 1,33
6 16 21,0 79,1 0,24 1,57
Nachwärmen 1000◦C/10 min im Schmiedeofen, Abschrecken in Wasser.
Die Bearbeitung von DG1 und DG2 erfolgte bis hierhin analog. Wegen des Auftretens der
χ-Phase (vgl. Kap. 3.1 und 6.4.2) wurde eine Nachbehandlung vorgenommen.
Nachglühung Glühung bei 1100◦C/2 h im Schmiedeofen, verpackt in KNU-foil™,
DG1 und DG2 Abschrecken in Wasser.
Mechanische Nachbearbeitung des Stangenmaterials aller drei Chargen, DG1-3 (homogenisierte
und nicht homogenisierte Varianten), zur Vorbereitung des Drahtziehens (Tab.B.3).
Überdrehen/ Beseitigung von Zunder- und Einwirkungsschicht von d ≈ 16 mm
Schleifen an d ≈ 13, 5 mm.
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Tabelle B.2: Schmieden (Warmumformgrade) und Wärmebehandlung von DG5 (DG4).
Vorwärmen 1100◦C/2 h im Schmiedeofen an Luft.
Schmieden bei Starttemperatur 1100◦C; Zwischenwärmen nach jeder
Schmiedestufe (1100◦C/0, 25 h) im Schmiedeofen.
Schmiedestufe dNenn/mm φ/% pro Stufe φges/% η pro Stufe ηges
0 48,3 0 0 0 0
1 46,0 9,3 9,3 0,10 0,10
2 40,0 24,4 31,4 0,28 0,38
3 35,0 23,4 47,5 0,27 0,64
4 31,0 21,6 58,8 0,24 0,89
Nachwärmen 1100◦C/1 h im Schmiedeofen, Abschrecken in Wasser.
Teilen der geschiedeten Stange zur Fortsetzung des Schmiedens an beiden Hälften.
Vorwärmen 1100◦C/2 h im Schmiedeofen an Luft.
Schmieden bei Starttemperatur 1100◦C; Zwischenwärmen nach jeder
Schmiedestufe (1100◦C/0, 25 h) im Schmiedeofen.
Schmiedestufe dNenn/mm φ/% pro Stufe φges/% η pro Stufe ηges
5 27,0 24,1 68,8 0,28 1,16
6 23,0 27,4 77,3 0,32 1,48
7 20,0 24,4 82,9 0,28 1,76
8 18,0 19,0 86,11 0,21 1,97
Nachwärmen 1100◦C/2 h (DG4: 1 h) im Schmiedeofen, Abschrecken in Wasser.
Die Bearbeitung von DG4 erfolgte bis hierhin analog. Wegen des Auftretens der
χ-Phase (vgl. Kap. 3.1 und 6.4.2) wurde eine Nachbehandlung vorgenommen.
Nachglühung Glühung bei 1150◦C/2 h im Schmiedeofen, verpackt in KNU-foil™,
DG4 Abschrecken in Wasser.
Mechanische Nachbearbeitung des Stangenmaterials der zwei Chargen, DG4 und DG5,
zur Vorbereitung des Drahtziehens (Tab.B.4).
Überdrehen/ Beseitigung von Zunder- und Einwirkungsschicht von d ≈ 18 mm
Schleifen an d ≈ 14 mm.
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B.2 Drahtziehen und Lösungs-/Rekristallisationsglühung
B.2 Drahtziehen und
Lösungs-/Rekristallisationsglühung
Tabelle B.3: Drahtziehen und Endwärmebehandlung/Bearbeitung zum Anfangszustand der Untersu-
chungsreihe von DG3 (DG1, 2 analog).
Kaltzug Beschichtung mit R827 (Emulsion) und Trocknung (aller 1-3 Züge);
(trocken) Zugreihe mit linearer Querschnittsabnahme (Kaltumformgrade).
Einzelzug-N° dNenn/mm φ/% pro Stufe φges/% η pro Stufe ηges
0 13,45 0 0 0 0
1 11,80 23,0 23,0 0,26 0,26
2 10,50 20,8 39,1 0,23 0,50
3 9,40 19,9 51,2 0,22 0,72
4 8,40 20,1 61,0 0,22 0,94
5 7,50 20,3 68,9 0,23 1,17
6 6,70 20,2 75,2 0,23 1,39
7 6,00 19,8 80,1 0,32 1,61
Glühung Rekristallisations-/Lösungsglühung bei 1100◦C/20 min im Schmiedeofen,
verpackt unter Ar-Flutung in KNU-foil™, Abschrecken in Wasser.
Schleifen Beseitigung der Oxidschicht von d = 6, 0 mm an d ≈ 5, 8 mm.
Tabelle B.4: Drahtziehen und Endwärmebehandlung/Bearbeitung zum Anfangszustand der Untersu-
chungsreihe von DG5 (An Vormaterial der Charge, DG4, wurde wegen Oberflächenproblemen (χ-Phase und
Einwirkungsschicht) versucht zum Rundhämmern überzugehen. Die Charge wurde aufgrund anhaltender
Schwierigkeiten nicht weiter verfolgt. Es wird daher auf weitere Darstellung verzichtet.).
Kaltzug Beschichtung mit R827 (Emulsion) und Trocknung (aller 1-3 Züge);
(trocken) Zugreihe mit linearer Querschnittsabnahme (Kaltumformgrade).
Einzelzug-N° dNenn/mm φ/% pro Stufe φges/% η pro Stufe ηges
0 14,10 0 0 0 0
1 12,40 22,7 22,7 0,26 0,26
2 11,10 19,9 38,0 0,22 0,48
3 9,90 20,5 50,7 0,23 0,71
4 8,90 19,2 60,2 0,21 0,92
5 8,00 19,2 67,8 0,21 1,13
6 7,10 21,2 74,6 0,24 1,37
7 6,70 11,0 77,4 0,12 1,49
Glühung Rekristallisations-/Lösungsglühung bei 1100◦C/2 h im Schmiedeofen,
in Ar-Box verpackt in KNU-foil™, Abschrecken in Wasser.
Überdrehen/ Beseitigung der Zunder- und Einwirkungsschicht von d = 6, 7 mm an
Schleifen d ≈ 6, 0 mm.
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C Umformung
Tabelle C.1: Umformung von DG3 entsprechend des zur Fertigung von Unruhspiralen maßstabsvergrö-
ßerten Umformregimes (DG1, 2 und AF5, 10-12 analog).
Kaltzug Beschichtung mit R827 (Emulsion) und Trocknung (aller 1-3 Züge);
(trocken) Zugreihe mit fallender Querschnittsabnahme (Kaltumformgrade).
Einzelzug dNenn/mm φ/% pro Stufe φges/% η pro Stufe ηges
- 5,80 0 0 0 0
a 4,70 34,3 34,3 0,42 0,42
b 3,90 31,1 54,8 0,37 0,79
c 3,24 31,0 68,8 0,37 1,16
d 2,80 25,3 76,7 0,29 1,46
e 2,43 24,7 82,4 0,28 1,74
f 2,10 25,3 86,9 0,29 2,03
g 1,82 24,9 90,2 0,29 2,32
h 1,65 17,8 91,9 0,20 2,51
i 1,50 17,4 93,3 0,19 2,70
j 1,36 17,8 94,5 0,20 2,90
k 1,25 15,5 95,4 0,17 3,07
l 1,13 18,3 96,2 0,20 3,27
m 1,03 16,9 96,9 0,19 3,46
n 0,98 9,5 97,1 0,10 3,56
o 0,93 9,9 97,4 0,10 3,66
p 0,90 6,3 97,6 0,07 3,73
Kaltwalzen Stufenweise Reduktion mit Querschnittsübergang von rund an ca.
rechteckiges Federband der Dicke, t ≈ 0, 3 mm, und
Breite, b ≈ 1, 6 mm; Walzenschmierung mit Öl.





V 0,303 1,59 98,2 4,01
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Tabelle C.2: Umformung von DG5 entsprechend des zur Fertigung von Unruhspiralen maßstabsvergrö-
ßerten Umformregimes.
Kaltzug Beschichtung mit R827 (Emulsion) und Trocknung (aller 1-3 Züge);
(trocken) Zugreihe mit fallender Querschnittsabnahme (Kaltumformgrade).
Einzelzug dNenn/mm φ/% pro Stufe φges/% η pro Stufe ηges
0 6,00 0 0 0 0
a 4,70 38,6 38,6 0,49 0,49
b 3,90 31,1 57,8 0,37 0,86
c 3,24 31,0 70,8 0,37 1,23
d 2,80 25,3 78,2 0,29 1,52
e 2,43 24,7 83,6 0,28 1,81
f 2,10 25,3 87,8 0,29 2,10
g 1,82 24,9 90,8 0,29 2,38
Kaltzug Fortsetzung der Zugreihe mit fallender Querschnittsabnahme
(hochviskos) (Kaltumformgrade) unter Verwendung der Druckbeschichtungsanlage
EM20 (Fa. ECOFORM Umformtechnik GmbH) - bessere
Schmierfilmstabilität, besonders bei langen Drähten.
Einzelzug dNenn/mm φ/% pro Stufe φges/% η pro Stufe ηges
h 1,65 17,8 92,4 0,20 2,58
i 1,50 17,4 93,8 0,19 2,77
j 1,36 17,8 94,9 0,20 2,97
k 1,25 15,5 95,7 0,17 3,14
l 1,13 18,3 96,5 0,20 3,34
m 1,03 16,9 97,1 0,19 3,52
n 0,98 9,5 97,3 0,10 3,62
o 0,93 9,9 97,6 0,10 3,73
Kaltzug Glättungs-Nasszug unter Verwendung von Öl-Schmierung.
(nass)
Einzelzug dNenn/mm φ/% pro Stufe φges/% η pro Stufe ηges
p 0,90 6,3 97,8 0,07 3,79
Kaltwalzen Stufenweise Reduktion mit Querschnittsübergang von rund an ca.
rechteckiges Federband der Dicke, t ≈ 0, 3 mm, und
Breite, b ≈ 1, 6 mm; Walzenschmierung mit Öl.





V 0,300 1,58 98,3 4,09
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D Metallografische Präparation
Die metallographische Präparation und lichtmikroskopische Untersuchung der Proben sowie
die Messung der Eindruckhärte (vgl. Kap. 4.1) erfolgten in Zusammenarbeit mit und mit
freundlicher Unterstützung durch M. Gründlich, S. Yin, N. Pätzke, K. Schröder, H. Prescher
und Auszubildenden der Metallographie des IFW Dresden.
D.1 Einbettung
Große Proben (d ≥ 5 mm) wurden mittels Nass-Trennschleifen aus dem Stabmaterial heraus-
getrennt und für die Einbettung vorbereitet. Die Kalteinbettung erfolgte für nicht leitfähige
Proben mit den Einbettmitteln EpoFix und SpeziFix20 der Fa. Struers. Leitfähige Ein-
bettungen für REM-Untersuchungen wurden ebenfalls kalt durchgeführt. Hierbei kam eine
1:1-Mischung (Gewichtsverhältnis) der Harz-Härterkombination (SpeziFix20) mit Nickelpul-
ver zum Einsatz. Zusätzlich wurde für kleine Proben ggf. Vakuumeinbettung durchgeführt,
um eine möglichst porenfreie Qualität mit guter Probenhaftung des Einbettmaterials zu
erreichen.
D.2 Schleifen und Polieren
Tabelle D.1: Metallographische Standard-Prozedur.
Schleifen Polieren
Arbeits- Grob- Fein- Feinst- Fein- End- Spülen/
schritte schleifen schleifen schleifen polieren polieren Reinigen
Unterlage SiC-Papier SiC-Papier SiC-Papier MD-Dac-Tuch MD-Chem-Tuch
FEPA FEPA FEPA (Fa. Struers) (Fa. Struers)
P400, P800 P1200, P4000
(ggf. P240, P2500
P600)
Abrasiv- Siliziumkarbid Diamant: SiO2; -
stoff DP-Susp. P; Struers
3 µm OP-S;
(Metadi; 0, 04 µm
3 µm)
Schmier-/ Wasser DP-Blue - Wasser
Kühlmittel (Metadi-Fluid)
Umdrehungs- 300 U/min 150 U/min
geschwindigkeit








Da große Proben schon durch den Trennprozess in die Nähe der Präparationstiefe gebracht
werden konnten, wurde direkt mit dem Schleifprozess zur Schliffpräparation begonnen (1.
Schritt: Plan-Schleifen mit grober Körnung). Kleinere Probendimensionen (Drahtziehpro-
ben) wurden hauptsächlich im Längsschliff untersucht und mittels Grobschleifen eine Un-
tersuchungsfläche mittig im Stabmaterial herauspräpariert. Hierbei wurde die gröbste Kör-
nung des Schleifprozesses verwendet. Für die kleinsten Probendimensionen (Flachdraht mit
einer Dicke t ≈ 0, 3 mm) wurden hierfür AccuStop Probenhalter der Fa. Struers (Präpa-
ration an Handschleifmaschine Phoenix Beta, Fa. Jean Wirtz) genutzt, um gezielt in die
Probenmitte zu präparieren, damit für Eindruckhärtemessungen die Größenbedingungen
eingehalten werden konnten (siehe Kap. 4.1) und gleichzeitig gezielt das Probenvolumen
untersucht werden konnte. Makroschliffe wurden ebenfalls mit Hand präpariert. Die Schliff-
präparation der größeren Drahtproben sowie das Polieren wurden halbautomatisch an einer
RotoPol 35 der Fa. Struers durchgeführt und so weit wie möglich Zentralandruck verwendet.
Das Polieren erfolgte in einem ersten Schritt mit Diamantsuspension und anschließend
mit der chemisch reaktiven, alkalischen OP-Suspension. Der mechanisch-chemische Endpo-
lierschritt führt dazu, dass die Proben besonders für REM-Untersuchungen direkt verwendet
werden konnten. Der Schleifprozess sowie die angeschlossenen Polierschritte sind in einer
generalisierten Prozedur in Tab.D.1 festgehalten.
In den meisten Fällen war eine Präparation nach Tab.D.1 ausreichend. Aufgrund der
weicheren Sulfideinschlüsse kam es jedoch oft zu Schlierenbildung, weshalb geringe Modifi-
kationen der Grundprozedur und Nachreinigen mit absolutem Alkohol notwendig wurden.
Die harten Einschlüsse von Berylliumnitrit (Be3N2) in den AF-Legierungen sowie vereinzelte
oxidische, carbidische und nitritische Einschlüsse in den Al- und Ti-haltigen Legierungen,
sowie die ausgeschiedene χ-Phase erschwerten häufig die Präparation.
Für weiche Proben (< 200 HV 0, 2−10), was besonders die lösungsgeglühten Zustände und
die ersten Proben der gestuften Zugversuche von DG3 (Fe-24Mn-7Ni-8Cr (m-%)) betrifft,
wurde auch mit der in Tab.D.2 genannten modifizierten Polierprozedur gearbeitet, um ein
besseres Präparationergebnis zu erhalten.
Tabelle D.2: Spezielle Polierprozedur für weiche Probenzustände, siehe auch [Kra09].
Polieren
Arbeitsschritte Feinpolieren Endpolieren Spülen/Reinigen
Unterlage MD-Dac-Tuch (Fa. Struers) MD-Chem-Tuch (Fa. Struers)
Abrasivstoff Diamant (Fa. Struers); SiO2 (Fa. Struers); -
DP-Susp. P; DP-Susp. P; OP-S;
3 µm 1 µm 0, 02 µm
Schmier-/Kühlmittel DP-Blue - Wasser
Umdrehungs-
geschwindigkeit
150 U/min 100 U/min




Bearbeitungszeit 3 min 2 min 2 min 1 min
D.3 Verwendete Ätzmittel
Das Ätzen der vorliegenden Legierungen ist allgemein sehr schwierig, da durch die hohen
Mangangehalte der Ätzangriff selbst bei stark verdünnten Ätzlösungen i.d.R. sehr stark ist.
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Deshalb wurde meist auf Ätzungen verzichtet und direkt der durch OP-S bereits mechanisch-
chemisch polierte Zustand untersucht. Wegen der starken Ätzangriffe konnten Ätzungen
v.a. zum Freilegen von Einschlüssen und Ausscheidungen verwendet werden. Die folgenden
Ätzlösungen wurden bei der Präparation der untersuchten Legierungen angewendet:
Lösung A:
Diese Ätzlösung zur Kornflächenätzung entspricht einer verdünnten Adlerlösung und
wurde hauptsächlich für das Ätzen von Makroschliffen verwendet (Ätzzeit 8 s, Probe zeigt
nach unten).
Zusammensetzung:
• 175 ml entionisiertes Wasser (H2O)
• 50 ml Salzsäurelösung, HCl-32%
• 15 g FeCl3
• 3 g CuCl2 · 2N4Cl
Lösung B:
Farbätzmittel für Kornflächenätzung, Ätzzeit 2− 4 s (ggf. zusätzlich verdünnt bei ausge-
lagerten Proben mit entnickelter Matrix).
Zusammensetzung:
• 40 ml Ethanol (C2H5OH)
• 2 ml Salzsäurelösung, HCl-32%
• 2, 5 g FeCl3
Lösung C:
Ätzzeit 2−5 s (ggf. zusätzlich verdünnt bei ausgelagerten Proben mit entnickelter Matrix).
Zusammensetzung:
• 30 ml entionisiertes Wasser (H2O)
• 2, 5 ml Wasserstoffperoxid-Lösung, H2O2-30%
• 5 ml Salzsäurelösung, HCl-32%
Lösung D:
Ätzzeit 2−5 s (ggf. zusätzlich verdünnt bei ausgelagerten Proben mit entnickelter Matrix).
Zusammensetzung:
• 50 ml entionisiertes Wasser (H2O)
• 2, 5 ml Wasserstoffperoxid-Lösung H2O2-30%
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• 5 ml Salzsäurelösung, HCl-32%
• 1, 7 ml rauchende Salpetersäurelösung, HNO3-65%
Lösung E:
Nital: Mikroätzmittel. Ätzzeit 2− 5 s.
Zusammensetzung:
• 93 ml Ethanol (C2H5OH)
• 3 ml rauchende Salpetersäurelösung, HNO3-65%
D.4 Transmissionselektronenmikroskopie und
Probenpräparation
Zur Ausscheidungscharakterisierung im Transmissionselektronenmikroskop (TEM) wurden
Proben mittels Dünnschlifftechnik vorpräpariert und mittels konventionellem Ionendünnen
bis zur Perforation endpräpariert.
Die Untersuchungen wurden ausschließlich an einem FEI Tecnai T20 Transmissionselek-





Abbildung E.1: EBSD-Gefügeanalyse des geglühten Anfangszustands, η = 0 [Gei11a], von DG3 (Fe-
24Mn-7Ni-8Cr (m-%)) nach Tab.C.1, Längschliff, poliert nach AnhangD, EBSD-Rasterschrittweite 1 µm,
Indizierungsrate 96,1%: (a) Gefügekarte mit Kornorientierung in Falschfarbendarstellung als Abweichung von
der 〈111〉-Faserorientierung in Zugrichtung (y), schwarze Korngrenzen entsprechen Missorientierung >10°,
silberne Korngrenzen 5 . . . 10◦; (b) Legende zu (a), rechts: Farbkodierung der Orientierungen im Orientie-
rungsdreieck, links: Dichteverteilung der Gefügeorientierungen als inverse Polfigurdarstellung, mit Farbskala
(Mitte) in mud (Vielfache der gleichförmigen Orientierungsverteilung (multiples of the uniform distribution),




Abbildung E.2: EBSD-Gefügeanalyse nach Zugversuch von Probe I, η = 0, 1 [Gei11a] nach Tab. 4.1,
von DG3 (Fe-24Mn-7Ni-8Cr (m-%)), Längschliff, poliert nach AnhangD, EBSD-Rasterschrittweite 0, 2 µm,
Indizierungsrate 96,9%: (a) Gefügekarte mit Kornorientierung in Falschfarbendarstellung als Abweichung
von der 〈111〉-Faserorientierung in Zugrichtung (y), schwarze Korngrenzen entsprechen Missorientierung
> 10◦, silberne Korngrenzen 5 . . . 10◦; (b) Legende zu (a), rechts: Farbkodierung der Orientierungen im
Orientierungsdreieck, links: Dichteverteilung der Gefügeorientierungen als inverse Polfigurdarstellung, mit





Abbildung E.3: EBSD-Gefügeanalyse nach Zugversuch von Probe II, η = 0, 19 [Gei11a] nach Tab. 4.1,
von DG3 (Fe-24Mn-7Ni-8Cr (m-%)), Längschliff, poliert nach AnhangD, EBSD-Rasterschrittweite 0, 2 µm,
Indizierungsrate 98,6%: (a) Gefügekarte mit Kornorientierung in Falschfarbendarstellung als Abweichung
von der 〈111〉-Faserorientierung in Zugrichtung (y), schwarze Korngrenzen entsprechen Missorientierung
> 10◦, silberne Korngrenzen 5 . . . 10◦, Pfeile zeigen Körner mit zwei aktivierten Zwillingssystemen; (b)
Legende zu (a), rechts: Farbkodierung der Orientierungen im Orientierungsdreieck, links: Dichteverteilung




Abbildung E.4: EBSD-Gefügeanalyse nach Zugversuch von Probe III, η = 0, 29 [Gei11b] nach Tab. 4.1,
von DG3 (Fe-24Mn-7Ni-8Cr (m-%)), Längschliff, poliert nach AnhangD, EBSD-Rasterschrittweite 0, 2 µm,
Indizierungsrate 96,3%: (a) Gefügekarte mit Kornorientierung in Falschfarbendarstellung als Abweichung von
der 〈111〉-Faserorientierung in Zugrichtung (x), schwarze Korngrenzen entsprechen Missorientierung > 10◦,
silberne Korngrenzen 5 . . . 10◦; (b) Gefügekarte des Kontrastwertes der Kikuchi-Bänder als Hintergrund,
rote Korngrenzen entsprechen Σ3-Korngrenzen (andere Farben entsprechen weiteren Σ-Korngrenzen); (c)
Legende zu (a), rechts: Farbkodierung der Orientierungen im Orientierungsdreieck, links: Dichteverteilung





Abbildung E.5: EBSD-Gefügeanalyse nach Zugversuch von Probe IV, η = 0, 41 [Gei11a] nach Tab. 4.1,
von DG3 (Fe-24Mn-7Ni-8Cr (m-%)), Längschliff, poliert nach AnhangD, EBSD-Rasterschrittweite 0, 2 µm,
Indizierungsrate 95,5%: (a) Gefügekarte mit Kornorientierung in Falschfarbendarstellung als Abweichung
von der 〈111〉-Faserorientierung in Zugrichtung (y), schwarze Korngrenzen entsprechen Missorientierung
> 10◦, silberne Korngrenzen 5 . . . 10◦; (b) Legende zu (a), rechts: Farbkodierung der Orientierungen im
Orientierungsdreieck, links: Dichteverteilung der Gefügeorientierungen als inverse Polfigurdarstellung, mit




Abbildung F.1: Nanobeugung (ND) am austenitischen Matrixkorn aus Abb. 6.14b: (a) invertiertes Original-
diffraktogramm; (b) Indizierung mit ELDISCA von Dr. J. Thomas (IFW Dresden). Zonenachse: [110], a =
3, 59 Å [Mül77], A1-(Cu)-Strukturtyp.
(a) (b)
Abbildung F.2: TEM-BF-Aufnahmen an einer Flachdrahtprobe (η = 4, 1 Nennumformgrad) der Charge
AF5/2, Fe-23,30Mn-7,80Ni-8,05Cr-0,88Be (m-%), präpariert nach Anhang D.4: (a) ausgelagert bei TA =
300◦C/0, 5 h; (b) kalt umgeformt, nicht ausgelagert. (Zusammenarbeit mit C. Mickel, IFW Dresden)
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Abbildung F.3: Beugungsuntersuchung zu Abb. F.2a im TEM: (a) invertiertes Beugungsbild (SAD); (b)
Indizierung der zur austenitischen Matrix gehörenden Beugungsgringe, a = 3, 59 Å[Mül77], A1-(Cu)-Struk-
turtyp (Die Balken gegenüberliegend zum jeweiligen theoretischen Ringdiagramm entsprechen den gemesse-
nenen aus (a) indentifizierten Beugungsringen.); (c) Indizierung der β′ − NiBe-Phase [Maz71], tetragonal,
a = 2, 53 Å, c = 2, 64 Å, rote Linien zeigen die schwachen inneren Beugungringe der Ausscheidungen; (d)
zum Vgl. Indizierung nach der β−NiBe-Phase [Maz71], CsCl-Struktur, a = 2, 62 Å. Zur Auswertung wurde
das Programm ELDISCA von Dr. J. Thomas (IFW Dresden) verwendet.
Tabelle F.1: Zusammenstellung ausgewerteter (XRD, TEM) und berechneter (gemittelter Atomradius aus
Zusammensetzung) Gitterparameter des Austenits (γ-Phase) und der krz Ausscheidungen (α(α′)-Phase)
in den Legierungen DG1 (Fe-23,5Mn-10,6Ni-8,3Cr-2,5Ti-0,4Al-0,15Mo) und DG5 (Fe-25Mn-8Ni-8Cr-0,9Ti-
0,5Al).
γ-Austenit (kfz) α(/α′)-Phase (krz)
Laue- Abb. 6.16a Abb. 6.27a Abb. F.7 Laue- Abb. 6.29b Abb. 6.27b Abb. 6.30b
Indizes aγDG1 aγDG1 aγDG5 Indizes aαber. aαDG5
3,62 Å 3,67 Å 3,67 Å 3,00 Å 3,00 Å
h k l dhkl/Å h k l dhkl/Å
1 1 1 2,09 2,12 2,12 1 1 0 2,12 2,13 2,12
2 0 0 1,81 1,84 1,84 1 1 1 1,73 1,73
2 2 0 1,28 1,30 1,30 2 0 0 1,50 1,52 1,50
3 1 1 1,09 1,11 1,11 2 1 1 1,22 1,23 1,22
2 2 2 1,05 1,06 1,06 2 2 0 1,06 1,06
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(a) (b)
Abbildung F.4: TEM-Beugungsuntersuchung zu Abb. F.2b. Es wurden keine zusätzlichen Ringe von NiBe-
Ausscheidungen im umgeformten Probenzustand der Charge AF5/2 gefunden.: (a) Beugungsbild (SAD); (b)
Indizierung der zur austenitischen Matrix gehörenden Beugungsringe, a = 3, 59 Å, A1-(Cu)-Strukturtyp. Zur
Auswertung wurde das Programm ELDISCA von Dr. J. Thomas (IFW Dresden) verwendet.
(a) (b)
Abbildung F.5: Elektronenbeugung (ND) zum Nachweis der χ-Phase, ausgelagerte Flachdrahtprobe von
DG2 (Fe-23,5Mn-8Ni-8Cr-2,5Ti-0,4Al), η = 4, 03, TA = 700◦C/1 h, präpariert nach AnhangD.4: (a) TEM-
BF-Aufnahme der χ-Phase mit typischen Wachstumsfehlern - Ort der ND (markiert), Einschub: invertiertes
Beugungsbild (Zusammenarbeit mit C. Mickel, IFW Dresden); (b) Indizierung der χ-Phase mit ELDISCA







Abbildung F.6: TEM-BF-Aufnahmen (C. Mickel, IFW Dresden) eines Probenbereichs bei unterschied-
lichen Kippwinkeln einer ausgelagerten/rekristallisierten Flachdrahtprobe von DG1 (Fe-23,5Mn-10,6Ni-
8,3Cr-2,5Ti-0,4Al-0,15Mo), η = 4, 07, TA = 750◦C/1 h, präpariert nach AnhangD.4: (a) Kippwinkel 0◦;
(b) 5◦; (c) 7◦ und (d) 15◦. Die Kontrastentwicklung (a-d) in den markierten Körnern weist eher auf eine
Röhrenform als auf eine Scheibenform der Entmischungszonen (dunkle Streifen- bzw. Punktstrukturen) hin.
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(a) (b)
Abbildung F.7: Nanobeugung (ND) an ausgelagertem Flachdraht (Tab.C.2, η = 4, 09) der Charge
DG5 (Fe-25Mn-8Ni-8Cr-0,9Ti-0,5Al (m-%)), TA = 625◦C/2 h, präpariert nach Anhang D.4: (a) TEM-BF-
Aufnahme mit untersuchtem Korn in teilrekristallisiertem Gefügebereich, zugehöriges Beugungsbild als Ein-
schub (Zusammenarbeit mit C. Mickel, IFW Dresden)); (b) Indizierung der γ-Phase. Zonenachse: [411],




Abbildung G.1: Röntgenfeinstrukturmessungen an Feilspänen ausgelagerter Flachdrähte wie in Abb. 6.18
und 6.19: DG1 (Fe-23,5Mn-10,6Ni-8,3Cr-2,5Ti-0,4Al-0,15Mo), η = 4, 07, TA = 750◦C/0, 5 h; DG2 (Fe-
23,5Mn-8Ni-8Cr-2,5Ti-0,4Al), η = 4, 03, TA = 700◦C/0, 5 h. Messung mit Co-Kα-Strahlung (kontinuierlich,
Stufung: ∆2θ = 0, 05◦, Zeit/Stufe: ∆t = 5 s (A) und ∆t = 7, 5 s (B), automatische Divergenzblende: 10 mm
bestrahlte Länge, Detektorblende: 0, 5◦, rotierende Probe). Diffraktogramm A stellt jeweils die Messung am
Rohzustand des gefeilten Pulvers dar. Bei den Diffraktogrammen B wurde das gefeilte Pulver zuvor auf
Filterpapier in einer Fritte mit Lösung C nach Anhang D geätzt und mit Ethanol gespült (mit freundlicher
Unterstützung von T. Freudenberg, IFW Dresden). Normierung der Diffraktogramme auf γ(111). Die identi-
fizierbaren Reflexe der χ-Phase wurden nach [PDF59, PDF54] indiziert. Kreise zeigen Verunreinigung durch
die Feilwerkzeuge, z.B. Diamant. Es ist nach chemischer Behandlung des Pulvers trotz der geringen geätzten
Pulvermengen und der damit verbundenen Erhöhung des Untergrundes eine relative Intensitätserhöhung
der χ-Phase im Verhältnis zum Austenit feststellbar. Die χ-Phase wird jedoch in vermindertem Maße auch
angeätzt, wodurch die Änderungen der Intensitätsverhältnisse nicht deutlicher ausfallen.
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H In-situ Widerstandsmessung bei
isothermen Glühungen
Abbildung H.1: Charakterisierung des Ausscheidungsverhaltens mittels in-situ Widerstandsmessung (mit
freundlicher Unterstützung von A. Kauffmann, IFW Dresden) an Flachdrähten der Chargen DG1 (Fe-
23,5Mn-10,6Ni-8,3Cr-2,5Ti-0,4Al-0,15Mo), η = 4, 07 und DG2 (Fe-23,5Mn-8Ni-8Cr-2,5Ti-0,4Al), η =
4, 03 bei unterschiedlichen Auslagerungstemperaturen (Farbzuordnung im Bild). Der Messaufbau ist in
Ref. [Kau09, Fre10] beschrieben. Experimentell bedingt wurde nach Evakuierung unter Argondurchflutung
mit 2 K/min auf Haltetemperatur geheizt. Ab 10 K unter Tsoll wurde die Haltezeit registriert. Der Einfluss
der Abweichungen von der Haltetemperatur (±10 K) wurden für den Widerstand korrigiert. Dargestellt ist
die relative Widerstandsänderung ∆R bezogen auf den Anfangswiderstand am Beginn der Haltezeit. Der
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